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De nouveaux types de nanocomposites, obtenus par incorporation de nanotubes de carbone (NTC) 
dans des polymères, des métaux ou des céramiques, sont abondamment étudiés depuis une quinzaine 
d’années. Ce qui motive ces multiples travaux de recherche, ce sont avant tout les caractéristiques uniques et 
les propriétés exceptionnelles des NTC, révélés il y a seulement une vingtaine d’années. Ces nano-filaments 
de carbone sont des nano-objets quasi-unidimensionnels, de diamètre nanométrique (0,7 - 50 nm) et de 
longueur micrométrique (1 - 100 m ou plus), présentant donc un énorme facteur de forme et une surface 
spécifique très élevée (jusqu’à 1300 m2/g). Ils sont constitués soit d’un feuillet de graphene courbé en un 
cylindre unique dans le cas des NTC mono-parois (SNTC), soit de deux feuillets formant des cylindres 
concentriques (NTC double-parois : DNTC) ou d’un nombre de feuillets beaucoup plus important (NTC 
multi-parois : MNTC). Les fortes liaisons covalentes C-C et l’architecture des parois des NTC leur confèrent 
des propriétés mécaniques hors du commun, module de Young très élevé (supérieur à 1 TPa) associé à une 
forte résistance à la rupture (jusqu’à plus de 100 GPa) et une importante capacité au flambage réversible qui 
les ont fait qualifier de fibre de carbone idéale. Ils présentent également une conductibilité thermique très 
élevée dans le sens longitudinal et un comportement électrique de type semi-conducteur ou métallique, avec 
dans ce dernier cas une conductivité électrique élevée (103-104 S.cm-1) et la capacité de permettre le passage 
d’énormes densités de courant (> 109 A.cm-2) sans s’endommager. En conséquence, ce sont donc à la fois des 
modifications de propriétés mécaniques, thermiques et/ou électriques qui sont attendues pour ces nouveaux 
nanocomposites. 
Dans le cas des matrices céramiques, un des principaux objectifs est d’augmenter la ténacité tout en 
conservant ou en augmentant la résistance à la rupture. Jusqu’à maintenant, seules quelques équipes ont 
rapporté des augmentations avérées de ténacité, mais ne dépassant pas celles qui ont pu être obtenues par 
d’autres auteurs sur des céramiques à microstructure améliorée. Une céramique isolante peut être rendue 
conductrice grâce à la formation d’un réseau percolant pour une très faible teneur en NTC (inférieure à  
1 % vol.), et sa conductivité électrique est alors contrôlable directement par cette teneur en NTC. Dans ces 
conditions, la conductivité électrique peut être obtenue sans que les propriétés mécaniques n’en soient 
affectées. Le contrôle de la conductivité thermique par la teneur en NTC est également réalisable mais, selon 
les propriétés thermiques de la matrice, plutôt dans le sens d’une diminution à cause des résistances 
thermiques des nombreuses interfaces, sauf si les NTC sont alignés et de diamètre important. Des 
améliorations des propriétés tribologiques ou de la résistance au fluage à haute température ont également été 
rapportées. Cependant, d’une étude à l’autre, on peut noter la très grande diversité des NTC utilisés, des 
SNTC isolés ou en faisceaux aux MNTC de très gros diamètre dont certains sont, compte-tenu de leur 
structure, plutôt assimilables à des nanofibres, des NTC bruts de synthèse à ceux ayant subi des traitements 
chimiques de purification et/ou de fonctionnalisation très agressifs. De plus, pour que les propriétés des 
nanocomposites NTC-céramique bénéficient au maximum des caractéristiques et des propriétés 
exceptionnelles des NTC, la première condition est l’obtention d’une distribution homogène de ces NTC dans 
le matériau, en évitant la présence d’agglomérats et en limitant leur regroupement en faisceaux. La seconde 
condition est de conserver les propriétés intrinsèques des NTC dans le matériau nanocomposite ce qui 
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implique que leur structure ne soit pas trop endommagée, ni au cours de la préparation de la poudre 
nanocomposite, ni au cours de la mise en forme de la pièce et de son frittage. 
Les méthodes de préparation des poudres nanocomposites NTC-céramique qui ont été retenues sont 
très variées et celles-ci ne remplissent pas toujours les conditions énoncées précédemment. Toutes les 
méthodes ayant recours à un co-broyage des NTC et de la poudre céramique, souvent à haute énergie et 
pendant des temps très longs, sont susceptibles d’endommager fortement les NTC. Les méthodes de mélange 
en suspension colloïdale sont plus douces mais nécessitent généralement une fonctionnalisation covalente des 
NTC, apportant des fonctions chimiques sur leurs extrémités et sur leurs parois, ce qui n’est pas sans 
conséquences sur les structures de celles-ci, surtout s’il s’agit de NTC à peu de parois. De plus ces méthodes 
sont souvent combinées à un co-broyage. La synthèse d’un précurseur de céramique dans une suspension de 
NTC peut conduire à une assez bonne homogénéité mais nécessite la réalisation d’une suspension stable qui 
requiert, la plupart du temps, la fonctionnalisation des NTC. La densification des matériaux est souvent 
effectuée par frittage flash (« Spark Plasma Sintering » ou SPS), méthode qui permet des traitements rapides 
ce qui est de nature à limiter l’endommagement des NTC. Cependant, les tailles de grains des matrices sont 
extrêmement variables, peu souvent submicroniques, très dépendantes de la teneur en NTC et il est donc 
quelquefois difficile d’attribuer les éventuels gains de propriétés mécaniques à une contribution mécanique 
directe des NTC plutôt qu’à l’évolution de la microstructure de la matrice apportée par la présence des NTC. 
De plus, la caractérisation de la microstructure de la matrice et de l’endommagement des NTC est souvent 
négligée ou insuffisante et l’évaluation du degré d’homogénéité de leur distribution peut n’être 
qu’approximative. 
La synthèse in-situ des NTC dans la poudre céramique, développée par l’équipe NNC du CIRIMAT, 
conduit à une excellente distribution des NTC autour des grains de céramique dans la poudre et au sein du 
matériau densifié. Cette méthode comprend la synthèse de poudres de solutions solides oxydes qui subissent 
ensuite une réduction sélective sous un mélange gazeux hydrogène-hydrocarbure (CH4 ou C2H4), conduisant à 
la formation in-situ, à haute température, de nanoparticules catalytiques (base Fe, Co, Ni ou alliages) qui elles-
mêmes catalysent immédiatement la décomposition de l’hydrocarbure puis la germination et la croissance des 
NTC. La taille de ces nanoparticules reste très faible (inférieure à 5 nm) et les NTC obtenus sont donc de 
faible diamètre, souvent majoritairement mono- ou bi-parois. Cependant, la morphologie et la granulométrie 
de la matrice céramique ne sont généralement pas optimales et l’aptitude au frittage qui en résulte est 
médiocre, rendant difficile la densification. De plus, les nanoparticules catalytiques, dont certaines peuvent 
être en position intragranulaire, contribuent à la modification des propriétés mécaniques et tribologiques ce 
qui ne permet pas d’évaluer l’apport spécifique des NTC à ces propriétés. Enfin, le contrôle étroit des 
caractéristiques des NTC est difficile et l’obtention d’une matrice submicronique est rarement possible par 
cette méthode. Une exception a été la synthèse sélective de poudres nanocomposites DNTC-MgO et leur 
densification par SPS qui a permis de maintenir les grains de matrice à 200 nm. Il en a résulté, pour une teneur 
modérée en DNTC (2,3% mass.), d’importants gains en dureté (de 7,5 à 12 GPa) et en ténacité (de 3,4 à  
6,7 MPa.m1/2) par rapport à la matrice MgO, corrélé à un pontage très important des fissures par les DNTC. 
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Ces résultats mettent en lumière l’intérêt des DNTC, proches des SNTC par leurs dimensions, mais dont le 
tube externe subit l’interaction avec la matrice sans que le tube interne n’en soit affecté. Ils laissent également 
penser que lorsque la matrice céramique est suffisamment fine et que les NTC sont bien dispersés et de très 
bonne qualité structurale, un renforcement très significatif peut être obtenu. 
L’objectif de ces travaux a donc été d’élaborer des nanocomposites NTC-céramique (NTC-alumine et 
NTC-zircone) à teneurs modérées en NTC, en favorisant l’homogénéité de la distribution de NTC de bonne 
qualité et l’obtention d’une matrice céramique à grains submicroniques, ne dépassant pas quelques centaines 
de nanomètres. Les NTC sont soit obtenus par une variante de la méthode de synthèse in-situ, soit sélectionnés 
pour leurs caractéristiques particulières (DNTC, MNTC à 8 parois et courts, MNTC à 20 parois et plus longs). 
Dans ce dernier cas, la poudre nanocomposite est élaborée par une des méthodes de mélange sans broyage que 
nous avons testées, en recourant éventuellement à des fonctionnalisations non covalente ou covalente des 
NTC. Pour la matrice céramique, des poudres commerciales très fines (100 nm ou moins) d’alumine et de 
zircone partiellement stabilisée à l’yttrium ont été sélectionnées et le frittage SPS permet de densifier les 
nanocomposites sans croissance importante des grains. Nous avons été attentifs à suivre l’évolution de la 
qualité des NTC au cours des différentes étapes de l’élaboration et à caractériser précisément la microstructure 
des nanocomposites. La mesure de la conductivité électrique des matériaux permet de rendre compte de 
l’homogénéité de la répartition des NTC, en complément de la microscopie électronique à balayage. Les 
propriétés mécaniques des nanocomposites (dureté, contrainte à la rupture en flexion, ténacité SENB) sont 
mesurées et analysées en fonction du type de NTC et de la méthode de préparation des poudres, puis corrélées 
aux paramètres de la microstructure, et également comparées aux propriétés de céramiques de tailles de grains 
similaires. Dans le cas des nanocomposites NTC-zircone, l’accent est mis sur les propriétés tribologiques, 
compte tenu des ténacités déjà très élevées de ce type de céramique qui laissent peu espérer une contribution 
supplémentaire des NTC. C’est pourquoi avec cette matrice, des matériaux à teneurs en NTC plus élevées ont 
été élaborés. Ce mémoire est divisé en deux grands chapitres principaux. Le premier est relatif aux 
nanocomposites NTC-alumine et le deuxième est dédié aux nanocomposites NTC-zircone, chacun d’entre eux 






















Une part importante des recherches effectuées sur les nanocomposites NTC-céramique massifs 
concerne la matrice alumine, d’une part, parce qu’elle est la plus courante des céramiques techniques et, 
d’autre part, parce qu’elle a été utilisée comme matrice principale dans les recherches passées sur tous les 
autres types de nanocomposites à matrice céramique. Comme pour ces derniers matériaux, l’objectif principal 
reste l’amélioration des propriétés mécaniques et en particulier l’augmentation de la ténacité, mais d’autres 
perspectives comme la conductivité électrique, acquise avec une très faible teneur en NTC, la modification de 
la conductibilité thermique ou les propriétés tribologiques sont apparues rapidement ainsi que, plus 
récemment, les propriétés thermomécaniques. Ce premier chapitre porte donc sur la préparation de poudres 
nanocomposites NTC-Al2O3 très diverses quant à la nature des NTC et la méthode de préparation, sur leur 
frittage conduisant à des matériaux massifs puis sur l’étude de la microstructure et des propriétés de ces 
nanocomposites.  
Une bibliographie générale relative aux nanocomposites NTC-Al2O3 est présentée dans le paragraphe 
suivant (cf. I.2). Après les diverses méthodes de préparation et de mise en forme, les propriétés des matériaux 
sont décrites et comparées. Les propriétés électriques (seuil de percolation et conductivité) sont discutées en 
tenant compte de la nature des NTC et de la qualité de leur dispersion, elle-même fortement dépendante du 
mode d’élaboration. Il en est de même pour les propriétés mécaniques, principalement résistance à la rupture 
en flexion et ténacité, en ne retenant pour cette dernière propriété que les mesures effectuées sur des 
éprouvettes entaillées (méthodes type SENB). 
La première partie expérimentale (cf. I.3) est consacrée à la préparation de plusieurs poudres 
nanocomposites NTC-Al2O3 par synthèse CCVD in situ des NTC, à leur densification et à la caractérisation de 
leurs microstructures. La synthèse in situ des NTC que nous avons utilisée est une variante de la méthode 
développée précédemment par l’équipe NNC du CIRIMAT. Comme matériaux catalytiques, au lieu de 
poudres  de  solutions  solides  oxydes (Al2(1-x)Fe2xO3), ce sont deux  poudres  commerciales  submicroniques 
-Al2O3 (dgrains = 100 nm) et -Al2O3 (dgrains = 10 nm) imprégnées par de très faibles quantités de sels de fer et 
de molybdène qui sont utilisées. La diminution de la taille des grains d’alumine est de nature à améliorer 
l’interpénétration des deux phases principales (NTC et alumine) et l’aptitude au frittage de la poudre 
nanocomposite, et à conduire à des nanocomposites à matrice submicronique d’aussi faible taille que possible. 
De plus, l’élément molybdène a été additionné au fer car de multiples travaux ont montré qu’il permet 
d’améliorer considérablement le rendement de la réaction CCVD, donc de diminuer la teneur en élément fer 
dans le matériau catalytique et, en conséquence, dans la poudre nanocomposite. La densification des 
matériaux par frittage flash (« Spark Plasma Sintering » ou SPS) ou sous charge (« Hot Pressing » ou HP) est 
étudiée et, pour comparaison ultérieure des microstructures et des propriétés, deux alumines sont également 
densifiées par SPS à partir de la poudre submicronique -Al2O3. La microstructure des matériaux densifiés est 
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étudiée en prêtant attention à son degré d’homogénéité et au degré de qualité des NTC, à leur possible 
endommagement lors du frittage et à la présence éventuelle d’autres formes de carbone. 
Dans la deuxième partie expérimentale (cf. I.4), afin d’étendre la variété des nanocomposites à 
d’autres types de NTC de caractéristiques connues et bien contrôlées, d’autres poudres nanocomposites NTC-
Al2O3 sont préparées par diverses méthodes de mélange sans broyage. Ainsi, des DNTC de bonne qualité 
cristalline, des MNTC à 8 parois courts (1,5 m) et des MNTC à 20 parois plus longs (> 10 m) ont été 
mélangés avec la poudre commerciale -Al2O3 submicronique. De nombreux protocoles de mélange par 
ultrasons suivis de congélation et de lyophilisation ont été testés avec les DNTC et seuls quelques-uns sont 
présentés. L’apport de fonctionnalisations non covalentes ou covalentes des NTC sur les dispersions obtenues 
est également abordé. La microstructure des matériaux densifiés par SPS est présentée et discutée en relation 
avec le protocole d’élaboration et la nature des NTC, en mettant l’accent sur le suivi de l’endommagement des 
NTC lors des étapes successives de l’élaboration. 
Pour faciliter les comparaisons, les propriétés de tous les nanocomposites massifs, quel que soit leur 
mode de préparation, sont regroupées conjointement avec celles des deux alumines dans la partie suivante  
(cf. I.5). Les conductivités électriques sont corrélées principalement avec la nature des NTC et l’homogénéité 
de leur dispersion, puis sont discutées en relation avec la littérature. Les propriétés mécaniques sont décrites et 
corrélées non seulement avec ces deux paramètres, mais aussi avec la microstructure de la matrice et le degré 
d’endommagement des NTC, puis comparées avec celles rapportées dans la littérature. Les mécanismes de 
renforcement possibles sont discutés en s’appuyant sur les images des faciès de rupture et de fissures réalisées 
à cet effet. 
Enfin, nous concluons nos travaux (cf. I.6) sur les nanocomposites NTC-Al2O3 en mettant l’accent sur 
les acquis obtenus et les perspectives qui en résultent. 
I.2 ÉTUDE BIBLIOGRAPHIQUE 
L’alumine est sans doute la céramique technique la plus répandue et la plus utilisée, principalement 
sous sa variété stable (corindon, ), le plus souvent sous forme monolithique densifiée mais également sous 
forme de membrane poreuse pour la filtration. Sa forte résistivité électrique et ses bonnes propriétés 
diélectriques permettent son utilisation comme isolant sous d’importants champs électriques ou comme 
substrat pour l’électronique. Sa résistance mécanique spécifique et sa dureté élevées, sa forte résistance à 
l’abrasion, en font un matériau céramique de choix pour des pièces mécaniques à température ambiante ou 
modérée et pour des éléments fortement sollicités en frottement et usure. Son caractère très réfractaire en fait 
un matériau de choix pour les fours fonctionnant à haute température. Cependant la décroissance progressive 
de sa résistance mécanique au-delà de 800°C et sa faible résistance au fluage ne la font utiliser dans des 




performantes, en particulier les non-oxydes. Ses propriétés mécaniques et son caractère bio-inerte en font 
également un biomatériau de choix (implants dentaires, prothèses osseuses, …). Cependant, comme la plupart 
des céramiques, l’alumine est très pénalisée par sa faible ténacité. Pour accroître son potentiel et sa gamme 
d’applications, de multiples solutions sont appliquées ou sont encore étudiées. Elles consistent principalement 
en l’élaboration de composites à matrice céramique (CMC) obtenus par l’addition soit de fibres longues de 
diamètre micrométrique, soit de trichites, soit de particules micrométriques d’autres céramiques 
(principalement la zircone) ou de métaux ou alliages métalliques. Lorsque ces additifs (ou renforts) sont 
nanométriques dans au moins une dimension, le matériau obtenu est qualifié de nanocomposite. Les propriétés 
exceptionnelles des NTC en font potentiellement des additifs de premier ordre pour obtenir des 
nanocomposites NTC-alumine à propriétés améliorées, et en particulier à ténacité très augmentée par rapport à 
l’alumine. Suite aux premiers travaux sur ce type de matériau publiés par l’équipe NNC du CIRIMAT en 1998 
[1], les recherches sur la thématique NTC-alumine n’ont cessé de s’accroître jusqu’à atteindre actuellement 
une cinquantaine d’articles par an (Figure I-1) et, parmi toutes les études sur les nanocomposites  
NTC-céramique, l’alumine reste aujourd’hui la matrice la plus utilisée.  
 
Figure I-1 : Histogramme du nombre de publications par an concernant les nanocomposites NTC-alumine pour les 20 
dernières années. Source : Isi Web of Knwoledge, décembre 2012. 
 
De nombreux articles de revue dédiés en partie ou en totalité aux nanocomposites NTC-céramique ont 
été publiés depuis 2004 [2-9], le plus récent étant celui de Zapata-Solvas et al. [9], publié en 2012. Les points 
clés pour obtenir des nanocomposites NTC-céramique dont les propriétés bénéficient au maximum des 
caractéristiques et des propriétés des NTC sont : 
- l’obtention d’une distribution homogène des NTC au sein des nanocomposites, en s’efforçant d’éviter 
la présence d’agglomérats et en limitant leur regroupement sous forme de faisceaux, de façon à 
constituer un réseau de NTC, le plus souvent localisés aux joints de grains de la matrice et, plus 
rarement, en partie dans les grains de celle-ci, 
- parvenir à éviter, ou au moins à limiter, l’endommagement des NTC au cours des différentes étapes 
d’élaboration : d’une part, au cours de la préparation des poudres nanocomposites et, d’autre part, au 
cours du frittage du matériau, 
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- parvenir, lors du frittage, à une densification totale du matériau sachant que cette opération est rendue 
plus difficile par la présence des NTC qui s’opposent à la plupart des mécanismes afférents mis en jeu 
au niveau de la matrice céramique.  
I.2.1 Élaboration de nanocomposites NTC-Al2O3 
I.2.1.1 Préparation des poudres NTC-Al2O3 
L’élaboration de la poudre nanocomposite est l’étape principale dans le sens où elle permet le contrôle 
de la distribution des NTC au sein de la céramique. Aujourd’hui, grâce à la grande diversité de NTC qui sont 
synthétisés, il est possible d’en sélectionner certains présentant des caractéristiques (nombre de parois, 
diamètre, longueur) spécifiques. Le diamètre des SNTC et des DNTC est extrêmement faible (quelques 
nanomètres) mais il peut atteindre 100 nm pour des MNTC. Quel que soit le nombre de parois, leur longueur 
varie de quelques micromètres à plus de 100 micromètres. Il est intéressant de remarquer qu’à masses égales 
de carbone introduit dans une matrice, le nombre de NTC varie en fonction de leurs caractéristiques. Par 
exemple, pour une même masse de carbone et des NTC de longueurs identiques, un échantillon de         
SNTC-Al2O3 comptera deux fois plus de NTC qu’un échantillon de DNTC-Al2O3 [10]. La différence est 
encore accentuée entre des SNTC et des MNTC, d’autant plus que leur nombre de parois (qui peut atteindre 
plusieurs dizaines) est grand. Cet écart en quantité de NTC est important à considérer lorsque l’on compare les 
propriétés de deux échantillons nanocomposites massifs. Dans la littérature, les quantités de NTC 
généralement introduits dans un matrice alumine sont comprises entre 0,2 et 12% mass. de carbone. Il est 
important de souligner que plus la quantité de NTC dans un échantillon est élevée, plus il sera difficile 
d’obtenir une distribution homogène car ils vont avoir fortement tendance à se rassembler sous forme de 
faisceaux (SNTC, DNTC) et/ou à s’arranger en agglomérats (NTC de longueur importante). Pour répondre à 
ces problèmes de distribution des NTC au sein de la matrice, plusieurs méthodes d’élaboration de poudres 
nanocomposites, qui sont détaillées ci-dessous, ont été envisagées. 
I.2.1.1.a Mélange par co-broyage  
La méthode la plus simple est le mélange par co-broyage des NTC et de la poudre céramique avec des 
boulets en milieux sec ou humide. Le co-broyage permet la désagglomération des poudres céramiques et il est 
également possible que la désagglomération des NTC soit légèrement favorisée par l’action des forces de 
cisaillement s’exerçant sur les agglomérats ou sur les faisceaux au cours du processus. L’équipe de Mukherjee 
et al. [11-13] a dispersé des SNTC ou des DNTC dans de l’éthanol à l’aide d’un bain à ultrasons. Une 
barbotine de poudre d’alumine très fine, constituée à 80% de forme  (taille moyenne des grains de 40 nm) et 
à 20% de forme  (taille moyenne des grains de 20 nm), a ensuite été ajoutée puis l’ensemble est traité au 
broyeur à boulets pendant 24 heures. Des poudres nanocomposites contenant jusqu’à 15% vol. de carbone ont 
été obtenues. Ce protocole a été repris par plusieurs équipes avec des SNTC ou des MNTC [14-23]. Des temps 
plus faibles ont également été utilisés [24-31], parfois avec un broyeur planétaire [32-36]. Pour améliorer la 
dispersion des NTC et, en particulier, leur désagglomération, les NTC sont parfois stabilisés en suspension par 
 27 
 
les techniques présentées dans le paragraphe suivant avant d’être broyés avec la poudre d’alumine [14, 23, 25-
28]. 
I.2.1.1.b Mélange en suspension colloïdale 
Une autre méthode envisageable est le mélange de deux suspensions contenant respectivement les 
NTC et la poudre céramique. La technique la plus simple consiste à désagglomérer la céramique et les NTC 
par action d’ultrasons à plus ou moins forte puissance [37, 38]. Les NTC étant hydrophobes et le point 
isoélectrique de l’alumine étant de 8, l’eau distillée de pH voisin de 7 n’est pas le solvant adéquat pour 
l’obtention d’une suspension homogène. D’autres solvants ont parfois été envisagés et il semble que ce soit le 
diméthylformamide qui permette de parvenir à une plus grande homogénéité des suspensions [25]. Des 
techniques de modifications de surfaces ont également été expérimentées pour améliorer les interactions  
NTC-Al2O3. Ainsi, différents tensioactifs et divers types de fonctionnalisation des NTC [23, 29, 39-45] ont été 
mis en œuvre pour améliorer leur dispersion au sein de solutions aqueuses, dont le pH est également parfois 
modifié. Estili et al. [44] ont montré qu’il est important d’optimiser les conditions de fonctionnalisation des 
NTC afin de limiter leur endommagement (mis en évidence par spectroscopie Raman) qui entraîne une 
détérioration de leurs propriétés intrinsèques, leur faisant perdre ainsi leur intérêt pour l’application ciblée. Les 
mélanges de suspensions de NTC et d’alumine conduisent à des suspensions colloïdales NTC-
Al2O3  stabilisées soit par répulsion électrostatique des NTC et des grains d’alumine [41, 46], soit par 
attraction électrostatique de ces derniers (hétérocoagulation) [39, 43, 47, 48]. Les principaux tensioactifs 
utilisés sont le dodécylsulfate de sodium [13, 21, 23, 24, 47-53], le nanosperse (surfactant organique, 
NanoLab) [13], le poly(acide acrylique) [23, 39], le polyéthylène glycol [13, 24, 47, 49], le polyéthylèneimine 
[39], le polyméthacrylate de méthyle [46] et le  polyacétate de vinyle [54, 55], le 2-phosphonobutane-1,2,4-
tricarboxylicacid [48].  
Un séchage opéré soit à l’étuve, soit sur plaque chauffante et couplé à une agitation de la suspension 
conduit à des poudres nanocomposites à teneurs en carbone comprises entre 0,01 et 12,4% mass. Une 
technique annexe intéressante est la cryogénisation de la suspension NTC-Al2O3 suivie d’un séchage par 
sublimation [29, 46]. En effet, elle permet de figer la suspension et de limiter la sédimentation des grains de 
céramique, plus denses que les NTC, qui se produit inévitablement lors d’un séchage conventionnel. 
I.2.1.1.c Synthèse d’un précurseur de l’alumine in situ dans une suspension de NTC 
L’élaboration de poudres NTC-alumine a été réalisée par synthèse de l’alumine par voie sol-gel dans 
une suspension de NTC suivie d’une calcination contrôlée. Le précurseur hydrolysé pour préparer le sol est 
(C9H21AlO3), Al(OBus)3 ou (AlC3H7O)3 [23, 56, 57]. Les MNTC, préalablement dispersés dans l’éthanol, sont 
ajoutés au sol avant ou pendant le processus de gélification. Pour optimiser la dispersion des MNTC, Bi et al. 
[57] les fonctionnalisent avec un mélange d’acides sulfurique et nitrique puis les dispersent par mélange dans 
un bain à ultrasons dans une solution aqueuse avec du dodécylsulfate de sodium [23]. La suspension est 
ensuite ajoutée au sol d’alumine. Après séchage du gel, la phase corindon est obtenue par calcination sous 
vide à 1250 ou 1300°C pendant 1 heure. La spectroscopie IR de la poudre nanocomposite ne révèle aucune 
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liaison chimique entre les NTC et l’alumine [56]. Lorsque les NTC n’ont pas été au préalable fonctionnalisés, 
de façon covalente ou covalente et non-covalente, des agglomérats pouvant atteindre un micromètre dans leur 
plus grande dimension sont observés [23, 56]. Les teneurs en carbone des poudres nanocomposites sont 
comprises entre 0 et 10,4% vol. Yamamoto et al. [42] utilisent directement un hydroxyde d’aluminium qu’ils 
mélangent à une suspension de NTC, fonctionnalisés de façon covalente (H2SO4, HNO3) ou non covalente  
(2, 2’, 2’’-nitriloethanol). La suspension finale est filtrée et séchée puis séchée à 600°C pendant 15 minutes 
sous Ar. Les teneurs en carbone dans les poudres sont comprises entre 0 et 10% mass.  
Zaman et al. [58, 59] proposent l’élaboration de poudre NTC-boehmite (1% mass. de carbone). 
L’acétate d’aluminium est dissous dans une suspension aqueuse de MNTC de pH 9 ajusté avec de 
l’ammoniaque. La boehmite est ensuite obtenue par synthèse hydrothermale du mélange (200°C, 2 h, 1 MPa). 
Les poudres MNTC-boehmite sont ensuite séchées à l’étuve. 
Une technique originale d’imprégnation de NTC avec un sel d’aluminium suivie d’une décomposition 
contrôlée permet également d’obtenir des poudres nanocomposites NTC-Al2O3 [40, 60]. Les MNTC, 
fonctionnalisés par un traitement acide (HF, HNO3 et H2SO4, 190°C, 4 h) ou avec le tensioactif Pluronic P123, 
sont dispersés dans une solution contenant Al(NO3)3.9H2O à l’aide d’une sonde à ultrasons. La suspension est 
ensuite séchée et traitée sous air à 350°C pendant 6 heures. Il a alors été montré par spectroscopie IR la 
présence de liaisons chimiques entre l’alumine amorphe et les MNTC, ces liaisons se formant au cours du 
traitement thermique [40]. La suspension peut également être traitée par un procédé de pyrolyse par spray à 
ultrasons suivi d’un traitement sous N2 à 800°C puis d’une décomposition sous Ar à 1200°C pendant 2 heures 
pour obtenir une poudre NTC-(-Al2O3) [60]. Les teneurs en carbone varient entre 0 et 2,5% mass. 
I.2.1.1.d Synthèse des NTC in situ dans une poudre d’alumine 
De nombreuses publications relatent de la synthèse in situ de NTC dans une poudre d’alumine par 
CCVD. Cependant, dans cette partie, seules les synthèses de poudres utilisées ensuite pour l’élaboration de 
nanocomposites massifs NTC-Al2O3 sont reportées. 
La synthèse in situ de NTC  à partir d’une solution solide oxyde a été mise au point par l’équipe NNC 
du CIRIMAT [1, 61, 62]. Les conditions de synthèse CCVD (nature des gaz, température, pression, débit) sont 
alors optimisées pour faire croître des NTC au sein des poudres nanocomposites, c’est-à-dire pour orienter la 
sélectivité de la méthode vers cette forme de carbone [1, 62].  Une poudre de solution solide  
Al2-2xFe2xO3 (0 < x < 0,10) est traitée sous un mélange gazeux CH4-H2 (20% mol. – 80% mol.) jusqu’à 1000 
ou 1050°C. La réduction sélective des ions Fe3+ conduit à l’apparition in situ de clusters puis de 
nanoparticules de Fe0 localisées soit dans les grains soit à la surface des grains d’alumine. Dès que ces 
nanoparticules atteignent la taille adéquate, elles catalysent la décomposition de CH4, puis la germination et la 
croissance des NTC. Les NTC obtenus sont à peu de parois (majoritairement des SNTC et des DNTC [63]) et 
ils sont très bien répartis autour des grains d’alumine, formant un réseau interconnecté assez dense si leur 
quantité est importante. Les teneurs varient entre 0,7 et 7,3% mass. de carbone selon le matériau catalytique et 
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les paramètres de synthèses utilisés. Cependant, la poudre nanocomposite obtenue contient, outre les NTC et 
les grains d’alumine, deux familles de nanoparticules riches en fer : celles qui sont localisées à la surface de 
ces grains ou dans les pores, souvent entourées de carbone (NTC ou coques de carbone) et constituées 
généralement de -Fe, d’alliage -Fe(C) ou de cémentite [64, 65], et celles qui sont localisées à l’intérieur des 
grains, lesquels peuvent eux-mêmes inclure des ions Fe3+ résiduels, non réduits, en substitution dans le réseau 
cristallin de corindon. Ces particules, et éventuellement ces ions Fe3+ résiduels, sont susceptibles de modifier 
les propriétés mécaniques des nanocomposites massifs obtenus par frittage de ces poudres [62, 66, 67], au 
même titre que les NTC, ce qui complique l’interprétation des mécanismes éventuels de renforcement. D’autre 
part, que les poudres de solutions solides oxydes soient synthétisées par coprécipitation de précurseur puis 
calcination [1, 61, 63, 65, 67-70], ou directement par la méthode de combustion [71, 72], granulométrie et/ou 
morphologie sont difficilement contrôlables, ce qui pénalise énormément l’aptitude au frittage de la poudre 
nanocomposite qui en résulte. Un broyage par attrition permet d’obtenir une poudre de solution solide oxyde 
submicronique, et donc une matrice submicronique, mais avec les inconvénients d’une absence de contrôle de 
la morphologie et d’une distribution en taille très large qui pénalisent également la densification lors du 
frittage [73].  
Une variante de cette méthode est l’utilisation d’un matériau catalytique obtenu par imprégnation 
d’une poudre d’alumine par un précurseur de nanoparticules métalliques (nitrates de fer, nickel ou cobalt)  
[74-81]. Cette technique permet de choisir la microstructure de la poudre d’alumine. Il est donc possible 
d’opter pour une poudre avec une faible taille de grains et une bonne aptitude au frittage. Les matériaux 
catalytiques sont ensuite réduits dans un mélange C2H2:H2:N2 à 750 ou 800°C pendant 10 minutes ou 2 heures 
pour obtenir les poudres nanocomposites avec des teneurs en carbone comprises entre 4 et 30% vol. [74, 75,  
77-80]. Yoo et al. [79] ont montré la présence d’oxyde de fer -Fe2O3 sur les diffractogrammes de rayons X 
des matériaux catalytiques, mais plus aucune trace de composé contenant l’élément fer n’est identifiable dans 
les poudres nanocomposites. Kumari et al. [80] rapportent la présence de particules de cobalt encapsulées 
dans des extrémités de NTC. Dans la plus grande partie des travaux, bien que la teneur métallique dans les 
matériaux catalytiques atteigne jusqu’à 4% mass., les nanoparticules catalytiques présentes à l’issue du 
traitement CCVD sont considérées par les auteurs comme ayant des proportions très négligeables. Les 
nanoparticules catalytiques obtenues par cette méthode étant plus grosses que celles obtenues à partir d’une 
solution solide, les NTC ainsi synthétisés sont généralement des MNTC avec des diamètres compris entre 10 
et 50 nm et une longueur comprise entre 1 et 10 µm. Yoo et al. [77] ont également proposé de réajuster la 
concentration en NTC de la poudre nanocomposite NTC-Al2O3 en la mélangeant avec de la poudre d’alumine 
avec un broyeur à boulets. Néanmoins, ils admettent que cela tend à diminuer l’homogénéité de la distribution 





I.2.1.1.e Conclusion sur l’élaboration de poudres nanocomposites NTC-Al2O3 
De nombreuses voies d’élaboration de poudres nanocomposites ont été envisagées :  
- des mélanges par cobroyage,  
- des mélanges par voie colloïdale plus ou moins perfectionnés (temps, solvant, fonctionnalisation 
covalente, non covalente),  
- la synthèse in situ d’un précurseur de l’alumine ou de l’alumine sur des NTC qui apporte des 
résultats de dispersion relativement satisfaisants surtout lorsque les NTC ont été, au préalable, 
fonctionnalisés de façon covalente, 
- la synthèse in situ des NTC qui mène généralement à la meilleure distribution des NTC au sein 
des poudres nanocomposites. Cependant, celles-ci contiennent également des nanoparticules 
catalytiques, éventuellement transformées lors de la synthèse des NTC, qui sont susceptibles 
d’influer sur les propriétés des nanocomposites massifs. De plus, dans le cas de l’utilisation 
comme matériau catalytique d’une solution solide oxyde, les caractéristiques granulométriques 
et morphologiques de la matrice ne seront pas optimales pour le frittage, surtout si une 
microstructure submicronique est visée. 
Il est important de préciser que les synthèses par voie de mélange et/ou la synthèse in situ de 
l’alumine autour de NTC préformés impliquent généralement de longs temps de mélange et parfois des 
traitements de fonctionnalisation qui certes améliorent la distribution des NTC au sein de la matrice 
alumine, mais qui peuvent conduire à un endommagement important des NTC.   
I.2.1.2 Densification des nanocomposites NTC-AL2O3  
Les principales techniques de densification utilisées pour les nanocomposites NTC-Al2O3 sont : le 
frittage naturel [29, 33-35, 38, 50, 58, 83, 84], le frittage sous charge uniaxiale (« Hot Pressing » ou « HP ») 
[21, 23, 24, 32, 37, 46, 47, 49-52, 62, 67, 74, 75, 85, 86] et le frittage flash (« Spark Plasma Sintering » ou 
« SPS ») [12-20, 22, 25-28, 30, 31, 36, 40-45, 53-55, 59, 60, 79-82, 87-93]. Les processus ont lieu soit sous 
vide, soit sous argon ou azote pour éviter l’oxydation des NTC. Par frittage naturel (précédé d’une compaction 
isostatique à froid), dans les conditions (1500°C, 2 h), Zhang et al. [29] et Kim et al. [33-35] obtiennent des 
densités relatives supérieures ou égales à 92% jusqu’à 5% vol. de NTC. Dans les mêmes conditions de 
frittage, Sarkar et al. [83, 84] obtiennent, à partir de poudres commerciales d’alumine  de tailles moyennes 
de grains similaires, une densité relative de seulement 92% pour l’alumine pure et des densités relatives 
comprises entre 78 et 90% pour les nanocomposites. Une augmentation de la température de frittage à 1700°C 
permet de densifier à 99% des nanocomposites contenant jusqu’à 0,6% vol. de carbone mais pour des teneurs 
supérieures, la densité relative est inférieure ou égale à 91%. Les différences de densification entre ces 
groupes d’auteurs s’expliquent certainement par des voies d’élaboration de poudres nanocomposites 
différentes qui impliquent différentes microstructures pour l’alumine et différents degrés de dispersion des 
NTC, sachant que plus la dispersion est homogène, plus le frittage sera difficile. Il est intéressant de noter que 
les tailles moyennes de grains des matrices dans les nanocomposites sont supérieures au micron. Il ne semble 
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donc pas envisageable d’obtenir des nanocomposites NTC-Al2O3 bien densifiés et de taille de grains 
submicronique par frittage naturel. Par HP, les températures et temps de palier varient entre, respectivement, 
1300 et 1600°C et 10 minutes et 1 heure pour des pressions comprises entre 20 et 300 MPa. Si on exclut les 
nanocomposites synthétisés par synthèse in situ, les nanocomposites avec des teneurs jusqu’à 5% mass. ont 
des densités relatives supérieures à 96%. Par SPS, les températures de frittage sont comprises entre 1150 et 
1650°C, les temps de palier entre 3 et 12 minutes et les pressions entre 20 et 150 MPa pour des 
nanocomposites avec des teneurs de 0 à 20% mass. de carbone. En écartant les poudres élaborées par synthèse 
in situ, il est possible d’obtenir des nanocomposites massifs avec une densité relative supérieure ou égale à 
93% jusqu’à l’ajout de 20% vol. de carbone sous la forme de MNTC ou SNTC. Les nanocomposites dont les 
poudres ont été synthétisées par CCVD sont plus difficiles à densifier et nécessitent des frittages à des 
températures et/ou pressions plus élevées pour atteindre des densités relatives similaires (exemples dans les 
tableaux I-1 et I-2) à cause de la très bonne dispersion des NTC au sein de la céramique qui gênent la 
densification. Les NTC inhibent fortement la densification au cours du frittage des nanocomposites  
NTC-Al2O3 [13, 28, 29, 62, 74, 81, 83, 94], phénomène déjà largement rapporté pour d’autres matrices 
céramiques [7, 9, 95-97]. Les nanocomposites massifs NTC-alumine sont très souvent moins denses que 
l’alumine massive pour les mêmes conditions de frittage. Il est alors nécessaire d’augmenter la température de 
frittage pour obtenir des matériaux densifiés. De plus, la taille des grains des nanocomposites est souvent plus 
faible que celle de la céramique [13, 28, 29, 51, 52, 56, 62, 74, 83, 84, 89, 94]. Une étude cinétique du frittage 
de nanocomposites MNTC-alumine menée par Iman et al. [28] montre que, pour un frittage à 1400°C sous 
100 MPa, la vitesse de croissance granulaire pour une matrice alumine est de 80 nm/min alors que pour un 
nanocomposite à 5% mass. de MNTC, elle n’est que de 15 nm/min. Il a également été montré que la taille des 
grains de la matrice augmente selon une loi exponentielle en fonction de la température de frittage. 
Néanmoins l’ajout de NTC (jusqu’à 5% mass.)  atténue l’augmentation exponentielle de la taille de grains et 
la décale vers les plus hautes températures [28]. Dans la plupart des cas, les NTC sont  localisés aux joints de 
grains et inhibent ainsi la croissance granulaire. En étudiant par MET des distributions de taille de grains et de 
contacts NTC/alumine, Zapata-Solvas et al. [9, 98] ont montré que plus la surface de contact entre les NTC et 
la matrice est importante, plus la taille des grains de la matrice est faible. Leur conclusion se base sur l’analyse 
de deux échantillons : l’un dont les NTC ont été utilisés bruts et l’autre dont les NTC ont été au préalable 
fonctionnalisés et donc sont mieux dispersés au sein de l’alumine. D’une manière générale, pour des teneurs 
en NTC élevées, les NTC gênent le réarrangement des grains et freinent la densification car ils forment un 
réseau trop rigide, difficile à déformer. 
Une deuxième problématique est l’endommagement des NTC au cours du frittage. Il a été montré que 
le frittage sous charge entraîne généralement un endommagement important des NTC du fait des températures 
élevées et des longs temps de frittage utilisés [62, 85, 99, 100]. Le frittage SPS est, de ce point de vue, une 
alternative intéressante car les temps et les températures de traitement sont beaucoup plus faibles [101, 102]. 
Cependant, comme rapporté par Huang et al. [53] pour le frittage de nanocomposites SNTC-Al2O3 et  
MNTC-Al2O3, le courant électrique appliqué lors du frittage SPS peut conduire à un endommagement des 
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NTC. Dans une matrice isolante électrique comme l’alumine, les NTC sont des chemins privilégiés pour le 
passage du courant, ce qui conduirait à une élévation de leur température et favoriserait leur dégradation lors 
de l’application de la pression. Il est ainsi envisageable que les NTC métalliques soient plus sujets à 
l’endommagement que les NTC semi-conducteurs, comme cela a été proposé par Poyato et al. [41]. D’après 
Huang et al. [53], il est possible de limiter l’endommagement des NTC par le positionnement d’une couche 
isolante électrique de nitrure de bore de part et d’autre des échantillons nanocomposites lors du frittage SPS. 
Plusieurs études par MET-HR ont été effectuées pour observer les interfaces entre les NTC et les 
grains d’alumine. Elles montrent en général l’absence de nanopores et aucun composé intermédiaire n’a été 
mis en évidence lors de l’élaboration de nanocomposites par frittage SPS ou HP à 1500°C à partir de poudres 
nanocomposites synthétisées par voie colloïdale [44] ou par synthèse hydrothermale d’alumine autour de 
MNTC fonctionnalisés [23]. Cependant, d’autres auteurs montrent, pour des nanocomposites également 
élaborés par voie colloïdale, la présence d’une couche à l’interface entre NTC et alumine qui pourrait 
correspondre à la diffusion d’atomes de carbone au sein du réseau de l’alumine [47]. Ahmad et al. [52] ont 
détecté par ATD la formation d’une nouvelle phase à 1242°C qui a ensuite été identifiée par DRX comme 
étant Al2OC dans un nanocomposite à 50% mass. de carbone. Zhang et al. [29] ont observé des pertes de 
masse lors du frittage naturel à 1500 et 1600°C des nanocomposites (teneurs en carbone comprises entre 1 et 
5% vol., drelative ≥ 92%) qui ont été attribuées à des réactions entre l’alumine et les NTC produisant du CO et 
des carbures d’alumine ou des oxycarbures d’alumine. La formation d’une couche interfaciale entre les NTC 
et la matrice alumine induit en général un endommagement des NTC. Néanmoins elle pourrait être bénéfique 
pour les propriétés mécaniques si les NTC sont ainsi mieux ancrés dans la matrice. Pour améliorer l’ancrage 
des NTC au sein de la matrice alumine, sans réaction chimique entre carbone et alumine, Yamamoto et al. 
[42] ont fonctionnalisé des MNTC afin de générer des défauts structuraux en surface qui permettent un 
accrochage purement mécanique ente les NTC et l’alumine  au cours du frittage SPS à 1500°C sous  
20 MPa pendant 10 minutes. Malgré l’endommagement des NTC induit par la fonctionnalisation, des gains en 
propriétés mécaniques ont été rapportés pour les nanocomposites (cf. I.2.2.2). 
 
La densification des nanocomposites NTC-alumine est un problème critique. Les NTC 
s’opposent à la croissance des grains de la matrice et défavorisent le processus de densification. Le 
frittage sous charge n'est pas toujours efficace pour obtenir une densification complète, en particulier 
quand la teneur en NTC est supérieure à quelques % vol. L’augmentation de la température peut 
contribuer à augmenter la densification, mais cela endommage les SNTC et les DNTC, les MNTC 
semblant résister à de plus hautes températures. En revanche, les traitements par SPS s'effectuent à des 
températures plus basses et avec des temps plus courts, ce qui a permis à certains auteurs d’obtenir une 
densification complète, en particulier quand la microstructure de la matrice était favorable. Le frittage 
SPS permet de limiter l’endommagement des NTC causé par des températures trop élevées mais il 
semble en engendrer également du fait du passage de fortes densités de courant dans les NTC, en 
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particulier dans les NTC métalliques. Quelle que soit la technique de frittage utilisée, les mêmes 
conditions de cycle thermique et de pression conduisent à des nanocomposites de taille moyenne de 
grains inférieure à celle d’une alumine massive, mettant clairement en évidence l’inhibition de la 
croissance granulaire liée à la présence de NTC. Pour tous les types de frittage, une meilleure 
distribution des NTC, obtenue par la formation in situ des NTC, semble être une gêne supplémentaire. 
Le frittage naturel des nanocomposites ne permet pas de combiner taille de grains submicronique et 
densité relative supérieure à 92%. Les frittages HP et SPS permettent un meilleur contrôle de la 
microstructure. La formation de composés à l’interface NTC-alumine et/ou l’agencement particulier 
des NTC, pouvant avoir une influence notable sur les propriétés mécaniques, semblent être 
conditionnés par les conditions de frittage et d’élaboration de la poudre. 
I.2.2 Propriétés des nanocomposites massifs NTC-Al2O3 
I.2.2.1 Propriétés de conductivité 
I.2.2.1.a Conductivité électrique 
L’incorporation de NTC dans l’alumine, par nature isolante, conduit à des nanocomposites massifs 
conducteurs pour des teneurs faibles ou modérées en NTC, compte-tenu de leur important facteur de forme. 
Pour chaque étude, les caractéristiques du nanocomposite NTC-Al2O3 présentant la conductivité la plus élevée 
et celui dont la teneur est la plus proche de 3-5% vol. de carbone sont rapportées dans le tableau I-1. 
Plusieurs auteurs ont cherché à déterminer ou à estimer le seuil de percolation dans les 
nanocomposites MNTC-Al2O3 et ont obtenu des valeurs inférieures à 1% vol. [15, 46, 60] :  
- 0,79% vol. par Ahmad et al. [15, 18] pour des matériaux élaborés par mélange aux ultrasons et co-
broyage puis frittage SPS à 1350°C, et de densités relatives supérieures à 97%,  
- 0,55% vol. par Lee et al. [60] pour des matériaux élaborés par synthèse in situ de la matrice et frittage 
SPS, sans indication des densités relatives, 
- inférieure à 0,6% vol. par Poorteman et al. [46] pour des matériaux élaborés par mélange colloïdal et 
frittage HP, de densités relatives de 92%. 
Ces seuils de percolation sont proches de 0,64% vol., valeur obtenue par Rul et al. [99] sur des 
nanocomposites SNTC-MgAl2O4 préparés par synthèse in situ des SNTC et frittage HP (de densités relatives 
proches de 100% pour des teneurs en NTC inférieures à 5% vol.). Ainsi, le seuil de percolation ne semble 
dépendre fortement ni du mode de préparation des nanocomposites, ni de la nature des NTC. En particulier, le 
gain qui pouvait être attendu des synthèses in situ n’a pas été vérifié. De plus ces valeurs restent supérieures à 
celles qui ont pu être obtenues pour des nanocomposites NTC-polymère, comme, par exemple, le seuil 
compris entre 0,03 et 0,06% vol. rapporté par Barrau et al. [103, 104]. Cela pourrait être la conséquence de la 
nature microcristallisée de la matrice céramique qui impose des courbures importantes aux NTC pouvant être 
pénalisantes pour la conductivité électrique, ou de l’endommagement d’au moins une partie des NTC au cours 
du frittage.  
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aCn : teneur en carbone, *valeur convertie de % mass. en % vol. en prenant en compte les densités ou les caractéristiques des 
NTC rapportées par les auteurs. 
bUS : ultrasons, NTC in situ : synthèse in situ des NTC dans une poudre d’Al2O3, Al2O3 in situ : synthèse in situ d’alumine 
autour de NTC. 
cT : température, P : pression (- : sans pression, NP : non précisé), t : temps de palier, CIP : pressage isostatique à froid, FN : 
frittage naturel, HP : frittage sous charge, SPS : frittage flash, NP : information non précisée. 
ddrelative : densité relative des nanocomposites. 
e+ : dispersion homogène des NTC, +/- : dispersion homogène des NTC entre les grains d‘alumine et quelques agglomérats 
inférieurs au micron, - : présence d’agglomérats dont la taille peut aller jusqu’à 50 µm, NE : non évaluable d’après les données. 
fσelec : conductivité électrique, Spercolation : seuil de percolation 
N. B. : Quand un même groupe d’auteurs a publié plusieurs valeurs de conductivité, seule la plus récente a été rapportée. 
 
Zhan et al. [11] ont rapporté la conductivité la plus élevée (33 S.cm-1) avec un nanocomposite   
SNTC-Al2O3 à 10% vol. de carbone dont la poudre a été préparée par mélange aux ultrasons et long co-
broyage puis densifiée par frittage SPS à 1150°C. Bien que le long co-broyage (24 h) soit potentiellement 
dommageable aux SNTC, la température de frittage SPS, moins élevée que pour les autres travaux de la 
littérature, est moins pénalisante pour les SNTC. De plus, les SNTC utilisés sont systématiquement regroupés 
en faisceaux et sont donc moins sensibles à l’endommagement que des SNTC isolés. En effet, les NTC 
internes au faisceau sont protégés par les NTC externes et leurs propriétés sont donc conservées. Il faut noter 
que, de façon générale, les nanocomposites avec des SNTC [11] ou avec des NTC à peu de parois [62, 67] ont, 
à teneurs équivalentes, des conductivités supérieures à celles de matériaux avec des MNTC. Cela est 
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certainement lié à la différence en nombre de NTC entre ces deux types de nanocomposites [10], même si la 
mise en faisceaux des SNTC et des DNTC peut modérer cette différence. 
La conductivité la plus élevée pour des nanocomposites NTC-Al2O3 a été récemment rapportée par 
Estili et al. [93] avec 48,2 S.cm-1 pour un nanocomposite à 20% vol. de MNTC. Précisons que les MNTC ont 
été préalablement graphitisés par traitement thermique à 2600°C et qu’après fonctionnalisation, ils ont été 
dispersés dans la suspension aqueuse par sonication pendant 36 heures. Après ajout de la suspension 
d’alumine (Taimei Chemicals, 100 nm), l’ensemble est encore traité par sonication pendant un temps 
suffisant, mais non précisé, pour atteindre une parfaite homogénéité. Après séchage de la poudre 
nanocomposite, un matériau dense est obtenu par frittage SPS (1350°C, 90 MPa, 20 min). Les auteurs 
justifient la conductivité électrique très élevée par la distribution très homogène des MNTC en quantité assez 
importante et la densité relative élevée de l’échantillon (99%). Ils expliquent que les contraintes exercées par 
la matrice sur les MNTC créent des irrégularités dans les parois des MNTC qui conduisent à la formation de 
connections entre les parois internes et externes des MNTC. De nouveaux chemins de conduction, à travers les 
parois internes des MNTC, sont ainsi créés, ce qui conduit à une augmentation de la conductivité du 
nanocomposite.  
D’autres auteurs ont préparé des nanocomposites MNTC-Al2O3 par synthèse in situ des MNTC et 
obtiennent une très bonne distribution des MNTC dans la matrice [77, 80]. Des conductivités élevées ont été 
rapportées pour des teneurs de 8 et 33% vol. (respectivement, 16,1 S.cm-1 [77] et 33 S.cm-1 [80]). Cependant, 
elles restent inférieures à celle rapportée par Estili et al. [93] (48,2 S.cm-1), ce qui pourrait être une 
conséquence directe du manque de densification (respectivement, 81 et 60% de densité relative). En 
conclusion, il semble que la mauvaise dispersion des NTC ou leur endommagement important, intervenu soit 
au cours de l’élaboration des poudres (long temps de cobroyage), soit au cours du frittage (températures 
élevées) conduisent à des conductivités électriques plus faibles. 
Zhu et al. [105] ont orienté leur MNTC au cours de la préparation. Ils mettent en évidence un écart de 
quasiment quatre décades entre la conductivité mesurée dans le sens parallèle aux NTC et celle mesurée 
perpendiculairement. Toutefois la conductivité reste très faible pour la quantité de 3,5% vol. de MNTC 
introduite dans l’échantillon (6,2.10-4 S.cm-1). Cependant, ces résultats confirment que des nanocomposites à 
matrice céramique de conductivité électrique anisotrope peuvent être obtenus si un alignement des NTC est 
réalisé [100]. 
I.2.2.1.b Conductivité  thermique 
La conductivité thermique des NTC est très élevée dans le sens longitudinal (λSNTC = 6600 W.m-1.K-1 
et λMNTC > 3000 W.m-1.K-1) mais beaucoup plus modérée dans le sens transversal (environ 30 W.m-1.K-1). De 
plus, elle peut être considérablement amoindrie lorsque les NTC sont assemblés en faisceaux à cause des 
résistances thermiques liés aux contacts NTC-NTC. Néanmoins, ce sont de très bons candidats pour 
augmenter la conductivité thermique des céramiques, en particulier pour l’alumine dont la conductivité 
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thermique est entre 26 et 35 W.m-1.K-1 [82, 106]. Zhan et al. [106] ont rapporté une conductivité thermique 
d’échantillons massifs SCNT-Al2O3 (λ10% vol.  SNTC−Al2O3 ~ 25 W.m
-1.K-1) similaire à celle de la céramique de 
référence lorsqu’elle est mesurée dans le sens orthogonal à celui de la pression qui a été appliquée au cours du 
frittage. Lorsqu’elle est mesurée dans le sens transverse, elle est deux fois plus faible, prouvant une 
anisotropie de la conductivité thermique due à un alignement partiel des NTC au cours de la densification. De 
plus, dans le sens transverse, la conductivité thermique mesurée diminue avec l’accroissement de la teneur en 
SNTC. B. Vergne [48] a obtenu des résultats similaires. En effet, des nanocomposites NTC-Al2O3, élaborés 
par mélange aux ultrasons de barbotines de DNTC et d’alumine (2-8% vol. de carbone) ou par synthèse  
in situ à partir d’une solution solide (14 – 20% vol. de carbone) et densifiés par frittage HP ou par SPS, ont 
une conductivité thermique similaire ou légèrement plus faible que celle de l’alumine (30-35 W.m-1.K-1) dans 
le sens orthogonal (comme défini ci-dessus). B. Vergne [48] a également montré que, dans le sens transverse, 
la conductivité thermique diminue avec l’augmentation de la teneur en carbone dans les échantillons. Elle est 
de 20 W.m-1.K-1 dans le nanocomposite à 8% vol. élaboré par mélange et comprise entre 17,5 et 18,5 W.m-1.K-
1 pour des nanocomposites élaborés par synthèse in situ contenant 18 à 20% vol. de carbone. Ahmad et al.  
[19, 20] ont également mis en évidence une légère diminution de la conductivité thermique avec des 
nanocomposites MNTC-Al2O3 (jusqu’à 10% mass. de carbone) élaborés par mélange.  
Seuls Kumari et al. [82] ont rapporté une conductivité thermique supérieure à celle de l’alumine avec 
une valeur de 90 W.m-1.K-1 (dans le sens perpendiculaire au pressage) pour des nanocomposites à 7,4% mass. 
de MNTC (de diamètre 10-40 nm), ceux-ci ayant été synthétisé in situ, et le matériau ayant été partiellement 
densifié (82%) par frittage SPS à 1550°C [82]. Les auteurs expliquent ce gain de conductivité thermique, 
d’une part, par une très bonne dispersion des MNTC liée à leur synthèse in situ et, d’autre part, par un libre 
parcours moyen des phonons des MNTC toujours plus faible que leur longueur et donc non réduit par les 
interactions NTC-NTC. Il est également possible qu’une densification partielle des échantillons 
nanocomposites et donc menant à une diminution des contacts entre les NTC et la matrice soit bénéfique pour 
la conductivité thermique du matériau.  
Pour profiter pleinement des propriétés thermiques des NTC dans le sens longitudinal, il serait sans 
doute nécessaire d’aligner une majorité des NTC dans une même direction au sein de l’alumine. En effet, cet 
agencement s’est montré bénéfique lors de l’ajout de NTC au sein d’une matrice verre ABS [107]. 
I.2.2.1.c Conclusions sur les propriétés de conduction 
Le seuil de percolation le plus faible obtenu pour des nanocomposites MNTC-Al2O3 est 
d’environ 0,6% vol. de NTC. Il semble indépendant de la nature de la matrice céramique. Cependant, il 
reste plus élevé que celui déterminé pour des nanocomposites NTC-polymères (< 0,06% vol.) pour 
lesquels la matrice n’est pas microcristallisée et/ou pour des nanocomposites avec des températures de 
mise en forme plus faibles et donc induisant moins d’endommagement des NTC. 
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La conductivité électrique maximale mesurée est de 33 S.cm-1 pour un nanocomposite         
NTC-Al2O3 à 15% vol. de SNTC et de 48,2 S.cm-1 pour un nanocomposite avec 20% vol. de MNTC. À 
teneurs équivalentes, la conductivité électrique des nanocomposites élaborés avec des NTC à très peu de 
parois est supérieure à celle de nanocomposites élaborés avec des MNTC. Cependant une telle 
comparaison reste délicate car les propriétés de conduction dépendent du type de NTC et le réseau 
conducteur dépend beaucoup de la quantité de NTC, de leur longueur et de leur état de dispersion dans 
les échantillons.  
Il a été montré que des chemins de conduction à travers les parois internes des MNTC 
pouvaient être créés grâce aux contraintes de compression exercées par la matrice alumine sur les NTC 
au sein d’échantillons denses et conduire à une conductivité très élevée des nanocomposites. Pour cela, il 
semble également nécessaire d’avoir une distribution très homogène des NTC au sein de l’alumine et de 
contrôler l’endommagement des NTC lors de l’élaboration de la poudre et de la mise en forme pour 
obtenir un matériau dense. 
L’ajout de SNTC ou de NTC à très peu de parois à une matrice alumine conduit généralement à 
une conservation de la conductivité thermique dans le sens orthogonal à l’application de la pression au 
cours du frittage. Cependant, dans le sens parallèle, une diminution de la conductivité thermique avec 
l’augmentation de la teneur en carbone est observée. Une seule équipe rapporte une augmentation de 
conductivité thermique de 200% grâce à l’ajout de MNTC, mais ce résultat n’a, à notre connaissance, 
jamais été confirmé jusqu’à aujourd’hui. De plus, cette augmentation a été mesurée pour des 
échantillons peu denses, ce qui laisse penser que les contacts entre les NTC et la matrice, plus fréquents 
dans les nanocomposites denses, perturbent la conduction thermique intrinsèque des NTC.  
Un alignement des NTC au sein de l’alumine conduit à une anisotropie de la conductivité 
électrique. Il semble qu’un tel agencement permette également une augmentation de la conductivité 
thermique de nanocomposites NTC-Al2O3. 
I.2.2.2 Propriétés mécaniques 
I.2.2.2.a Dureté  
L’influence de l’ajout de NTC dans une matrice alumine sur la dureté des matériaux densifiés n’est 
pas clairement établie puisque des variations peu significatives, des diminutions ou des augmentations de cette 
grandeur sont rapportées. Ces résultats divers sont le plus souvent liés soit à la diminution de la taille des 
grains induite par la présence des NTC, soit à une porosité résiduelle plus importante pour les 
nanocomposites. Seuls An et. al. [74] ont élaboré une alumine massive à grains submicroniques (~ 400 nm) de 
tailles similaires à ceux des nanocomposites et rapportent une augmentation de 30% de la dureté (d’environ 
15,5 à 20 GPa) pour 4,1% mass. de MNTC. Cette augmentation de dureté peut donc être imputée à une 
influence directe des NTC. Zhang et al. [29] ont mesuré la dureté la plus élevée pour un nanocomposite 
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MNTC-Al2O3 (1% vol.). Néanmoins cette valeur (22,3 GPa) reste inférieure à celle de leur alumine de 
référence (23,2 GPa).  
I.2.2.2.b Contrainte à la rupture  
Dans le tableau I-2, nous avons reporté les valeurs les plus élevées de contrainte à la rupture mesurées 
par essai de flexion 3 ou 4 points et de ténacité obtenues par essai SENB (Single-Edge Notched-Beam) ou 
SEPB (Single-Edge Precracked-Beam) (cf. II.2.2.2.c) mentionnées dans la littérature. Pour comparaison, nous 
avons ajouté les valeurs rapportées par les auteurs pour l’alumine élaborée par  leurs soins et utilisée comme 
référence dans leurs travaux. Pour chacune de ces études, la méthode d’élaboration (poudre et matériau 
massif), la densité relative, un indice de la qualité de la dispersion obtenue et la teneur volumique en carbone 
sont indiqués. 
Les valeurs de contraintes à la rupture répertoriées pour les alumines de référence sont généralement 
comprises entre 300 et 500 MPa. Seuls Senett et al. [37] ont obtenu une valeur élevée de 650 MPa, 
comparable à celles d’alumines à microstructure bien contrôlée [108, 109]. Fan et al. [47, 49] rapportent une 
hausse de 18% de la contrainte à la rupture (de 356 à 423 MPa) par l’ajout de 2,2% vol. de SNTC 
fonctionnalisés. De même, pour des nanocomposites NTC-Fe-Al2O3 dans lesquels les NTC ont un faible 
nombre de parois, des augmentations de la contrainte à la rupture comprises entre 20 et 60% par rapport à 
l’alumine ont été observées [1, 62, 67]. Cependant, il est nécessaire de noter que les valeurs élevées de 540 
MPa [1] et 566 MPa [67] peuvent être liées à la contribution de nanoparticules riches en élément Fe (-Fe,  
-Fe(C) ou Fe3C), issues de la synthèse par voie in situ des NTC, au renforcement de l’alumine. En effet, il a 
été reporté une contrainte à la rupture de 600 à 630 MPa pour des nanocomposites Fe-Al2O3 contenant entre 5 
et 10% mass. de fer [1].  
L’ajout de MNTC au sein d’une matrice alumine conduit généralement à une augmentation de la 
contrainte à la rupture. Seuls Fan et al. [24] rapportent une valeur équivalente à celle de leur alumine de 
référence après l’ajout de 12% vol. de MNTC. Il est possible qu’aucune augmentation ne soit observée à cause 
de la densité relative de 95% et de la dispersion non homogène qui est directement liée à la quantité 
importante de MNTC introduite dans l’échantillon. La valeur maximale de contrainte à la rupture obtenue 
pour des nanocomposites MNTC-Al2O3 est de 690 MPa pour des matériaux : 
- à 5% vol. de MNTC mais la valeur de la contrainte à la rupture de l’alumine de référence était déjà très 
élevée puisque d’environ 650 MPa [37],  
- à 0,9% vol. de MNTC, ce qui correspond à une augmentation de 40% de la contrainte à la rupture [42]. 
La valeur et l’augmentation de la contrainte à la rupture sont remarquables car la quantité de NTC 
introduite est très faible. Ce résultat est dû au procédé d’élaboration (fonctionnalisation des NTC par 
une attaque acide créant des défauts sur les parois des MNTC, mélange colloïdal des NTC et d’un 
précurseur d’alumine,  frittage SPS) qui permet un ancrage mécanique de la céramique aux MNTC, 
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rapportées par les auteurs. 
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pour un  nanocomposite NTC-Al2O3.  




Ahmad et al. [17]  ont observé une augmentation de la contrainte à la rupture de 340 à 490 MPa avec 
l’ajout conjoint de 5% vol. de MNTC et 1% vol. de particules de SiC. Mais la valeur de la contrainte à la 
rupture obtenue pour un composé à 1% vol. SiC-Al2O3 étant de 550 MPa, l’augmentation de la contrainte à la 
rupture par rapport à l’alumine semble due à la présence des particules de SiC. 
En conclusion, les valeurs rapportées dans le tableau ci-dessus montrent qu’il est possible d’obtenir 
une augmentation de la contrainte à la rupture avec l’ajout de NTC dans l’alumine. Il semble cependant 
favorable de limiter la teneur en carbone à une valeur modérée (< 5% vol.). En effet, aux teneurs les plus 
élevées parmi la gamme de teneurs étudiées, la dispersion des NTC devient moins homogène et la 
densification est souvent incomplète, ce qui nuit à la contrainte à la rupture du matériau. La teneur optimale 
peut dépendre de la nature des NTC, des conditions d’élaboration de la poudre nanocomposite, du type de 
frittage (généralement HP ou SPS) et de ses paramètres. 
I.2.2.2.c Ténacité 
(i) Discussion sur la méthode de mesure 
Il existe plusieurs techniques de mesure de la ténacité des matériaux. Les deux techniques les plus 
courantes, qui sont utilisées pour les nanocomposites NTC-céramique, sont la mesure par indentation et l’essai 
SENB (avec quelques variantes). Néanmoins, la mesure à partir de l’indentation, bien que très utilisée car très 
facile à mettre en œuvre, est souvent remise en cause. Dans le cas des céramiques, il a été montré que les 
résultats obtenus ne correspondaient pas forcément à ceux qui sont obtenus par d’autres techniques et étaient 
souvent surestimés [110]. Dans le cas des nanocomposites NTC-Al2O3, la polémique a été assez vive à ce 
sujet [12-14, 54, 90, 111]. En effet, Zhan et al. [12] ont mesuré par indentation une ténacité de 9,7 MPa.m1/2 
pour un nanocomposite SNTC-Al2O3 à 10% vol. de SNTC, soit la multiplication par un facteur de presque 3 
par rapport à leur alumine de référence. Cependant, Wang et al. [14] ont fabriqué un nanocomposite similaire 
en utilisant le même processus d’élaboration et ont mesuré, par essai SENB, une ténacité de seulement  
3,3 MPa.m1/2. Ces auteurs ont surtout montré que ce nanocomposite présente une forte résistance aux 
dommages de contact, de façon similaire à un nanocomposite graphite-alumine. Cette résistance, liée à des 
déformations anélastiques, au cours d’un impact limiterait fortement la formation de fissures. Cela fausserait 
donc considérablement les valeurs de ténacité calculées par indentation à partir de la mesure de la longueur 
des fissures. Dernièrement, Thomson et al. [13] (même équipe que Zhan et al. [12]) ont publié une étude dans 
laquelle la ténacité d’un nanocomposite avec 10% vol. de SNTC, mesurée par essai SENB, n’est que de  
2,76 MPa.m1/2. Cette dernière publication confirme que la valeur de 9,7 MPa.m1/2 qui avait été obtenue 
précédemment par indentation n’est pas valide. Cette technique ne doit donc pas être utilisée pour mesurer la 
ténacité des nanocomposites NTC-céramique. 
(ii) Ténacité mesurée par méthode SENB 
Les valeurs de ténacité (SENB) obtenues pour les alumines, élaborées comme référence dans les 
études sur les nanocomposites NTC-Al2O3, sont comprises entre 2,8 et 4,4 MPa.m1/2 (Tableau I-2). Dans la 
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plupart des cas, par rapport à l’alumine de référence, des augmentations de ténacité sont observées avec l’ajout 
de NTC. Les valeurs maximales obtenues sont de 6,4 MPa.m1/2  lors de l’ajout de 2,2% vol. SNTC [47, 49] et 
de 6,8 MPa.m1/2  lors de l’ajout de 4 [51, 52] ou 7% vol. de MNTC [17]. Si le taux d’augmentation par rapport 
aux alumines de référence est quelquefois important (jusqu’à environ 100%), on peut cependant noter que ces 
valeurs sont inférieures ou égales à celles rapportées pour des alumines pures présentant une microstructure à 
grains allongés (7,1 MPa.m1/2 [109] et 9,0 MPa.m1/2  [108]). 
L’absence de renforcement observée pour l’ajout de 10 ou 5% vol. de SNTC ou DNTC par Wang et 
al. [14] et Thomson et al. [13] résulte vraisemblablement de l’endommagement des NTC au cours du long co-
broyage (24 h). C’est d’autant plus probable que les images de MEB des fractures montrent des couches de 
faisceaux de NTC solidaires des joints de grains sans aucun NTC émergeant de la surface de fracture, 
contrairement à ce qui est observé pour les nanocomposites élaborés par d’autres méthodes. La méthode de 
mélange colloïdal, non agressive vis-à-vis des SNTC, permet à Fan et al. [47, 49] d’obtenir un nanocomposite 
de ténacité 6,4 MPa.m1/2 (soit une augmentation de 100% par rapport à leur alumine de référence) avec 
seulement 2,2% vol. de SNTC. Cependant, ces auteurs n’intègrent pas la probable évolution de microstructure 
de la matrice dans leur discussion.  
Les nanocomposites (SNTC+DNTC)-Fe-Al2O3 dont les NTC ont été préparés par synthèse in situ des 
NTC [1, 62, 67] présentent des ténacités supérieures aux alumines de référence. Mais ces matériaux 
contiennent des quantités assez importantes de nanoparticules riches en élément Fe (-Fe, -Fe(C) ou Fe3C), 
en position intra- et/ou intergranulaire, et leurs ténacités restent comparables ou inférieures à des 
nanocomposites Fe-Al2O3 présentant les mêmes teneurs en fer [112, 113]. En conséquence, malgré des effets 
de déchaussement des NTC ou faisceaux de NTC relevés sur les fractures, la contribution des NTC au 
renforcement n’est par clairement établie pour ces nanocomposites.  
La ténacité la plus élevée pour des nanocomposites NTC-Al2O3 est de 6,8 MPa.m1/2. I. Ahmad et al. 
[51, 52] associent cette augmentation de quasiment 100% à un renforcement des joints de grains du 
nanocomposite. Celui-ci est justifié par la mise en évidence par MEB et MET de NTC reliant plusieurs grains 
entre eux et par un mode de rupture intragranulaire alors que celui de l’alumine de référence est 
majoritairement intergranulaire. La création d’une couche intermédiaire de Al2OC entre les NTC et l’alumine 
a pu également limiter le déchaussement des NTC et ainsi augmenter la ténacité du nanocomposite. Il est aussi 
possible que la diminution de la taille de grains par un facteur de presque trois joue un rôle. Le nanocomposite 
de ténacité 6,8 MPa.m1/2 élaboré par K. Ahmad et al. [17] contient non seulement 7% vol. de MNTC mais 
également 0,1% vol. de SiC. La contribution des NTC est cependant avérée puisque le nanocomposite       
SiC-Al2O3 de référence a une ténacité de 4,0 MPa.m1/2. Il est possible qu’un effet de synergie entre les deux 
éléments renforçants conduise à cette valeur élevée de ténacité. 
La ténacité de 5,9 MPa.m1/2  déterminée par Yamamoto et al. [42] avec un nanocomposite à seulement 
0,9% vol. de MNTC est également intéressante car elle est associée à une contrainte à la rupture de 690 MPa. 
Ces valeurs élevées sont attribuables à un accrochage mécanique de la céramique aux MNTC grâce à la 
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technique d’élaboration choisie (fonctionnalisation des MNTC, mélange colloïdal des NTC et d’un précurseur 
d’alumine, frittage SPS).  
Il est important de noter que l’ajout des NTC défavorise généralement la croissance des grains 
d’alumine au cours du frittage. Il en résulte une microstructure plus fine des nanocomposites, ce qui est 
également susceptible de modifier la ténacité de la matrice alumine. Cet effet indirect des NTC est donc 
difficile à discriminer de leur contribution directe aux mécanismes de renforcement. Les différents 
mécanismes  rapportés dans la littérature, et observés à l’échelle microscopique, sont la déviation de fissures, 
le pontage de fissures et le déchaussement des NTC. Cependant, leur observation n’est pas toujours corrélée à 
un accroissement de ténacité. Récemment, Yamamoto et al. [114] ont montré que si la capacité de charge des 
MNTC n’était pas assez importante par rapport à la contrainte de cisaillement interfaciale, un déchaussement 
(suivi d’une rupture) des tubes concentriques du MNTC les uns par rapport aux autres est observé (mode 
« sword-in sheath ») plutôt qu’un déchaussement de l’ensemble du MNTC. Les contraintes de cisaillement 
inter-tubes étant plus faibles que celles de l’interface MNTC-Al2O3, peu d’énergie est dissipée par ce type de 
déchaussement et, à l’échelle macroscopique, les propriétés mécaniques ne sont finalement que faiblement 
augmentées. Cependant, Estili et al. [92, 115] ont montré que la capacité de charge et la résistance au 
cisaillement inter-parois des NTC pouvait être augmentées si les NTC sont incrustés et contraints par la 
matrice alumine. En effet, la différence de coefficient de dilatation thermique au cours du refroidissement du 
cycle de frittage induit des déformations élastiques en compression des NTC. Celles-ci créent des irrégularités 
dans les parois, augmentant ainsi la résistance au cisaillement inter-parois et permettant la dissipation de 
charge parmi les parois internes d’un NTC. La capacité de charge en traction de chaque NTC est ainsi 
améliorée. Cependant, malgré des résultats expérimentaux montrant de réelles augmentations de la capacité de 
charge et de la résistance inter-parois des NTC à l’échelle microscopique, les propriétés mécaniques des 
nanocomposites MNTC-Al2O3 de ce groupe d’auteurs ne montrent quasiment pas d’augmentation de la 
ténacité et de la charge à la rupture par rapport à leur alumine de référence [93].  
I.2.2.2.d Propriétés mécaniques à hautes températures 
Zapata-Solvas et al. [45] ont comparé le comportement au fluage de l’alumine et de deux 
nanocomposites SNCT-Al2O3 dont les degrés d’homogénéité de la distribution des NTC sont différents selon 
leur mode d’élaboration (respectivement co-broyage et voie colloïdale). Pour une même contrainte, à 1300 ou 
1350°C, la vitesse de fluage des nanocomposites est environ 100 fois moindre que celle de l’alumine, et elle 
est moindre pour le nanocomposite le plus homogène. Cette amélioration est liée au blocage partiel du 
glissement des joints de grains et à la limitation de la diffusion dus à la présence des SNTC aux joints de 
grains.  
I.2.2.2.e Conclusion sur les propriétés mécaniques 
L’ajout de NTC dans une céramique alumine modifie sa dureté par rapport à une alumine pure. 
Les résultats sont très variés. Néanmoins les valeurs obtenues pour les nanocomposites sont souvent 
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comparées à celles d’alumines densifiées dans les mêmes conditions donc généralement avec une taille 
de grains plus élevée. Or, il est important de noter que la dureté dépend beaucoup de la taille de grains. 
Il est donc délicat de dégager une tendance générale liée à l’ajout de NTC dans l’alumine. 
Dans les travaux de la littérature, l’ajout de NTC à l’alumine augmente la charge à la rupture et 
la ténacité pour des teneurs inférieures à 10% vol. de NTC. Les contraintes à la rupture maximales 
rapportées sont de 590 et 690 MPa (+ 18 et + 6%) pour des nanocomposites avec, respectivement, 0,9 et 
5% vol. de MNTC. Les valeurs les plus élevées de ténacité sont de 6,4 et  
6,8 MPa.m1/2 pour respectivement l’ajout de 1,0% vol. de SNTC et 4 ou 7% vol. de MNTC. Cependant, 
ces valeurs restent similaires ou inférieures à des valeurs de contrainte à la rupture et de ténacité 
rapportées pour des alumines à microstructure contrôlée. Des mécanismes de renforcement possibles 
sont observables, à l’échelle microscopique, dans de nombreux nanocomposites, mais ils semblent peu 
contribuer au renforcement macroscopique de la matrice. Récemment, il a été montré que les 
paramètres limitant le renforcement pouvaient être la faible capacité de charge des MNTC et leur faible 
résistance au cisaillement inter-paroi. Les contraintes appliquées par la matrice sur les NTC dans les 
échantillons massifs ont été caractérisées comme un paramètre important permettant l’augmentation 
de cette résistance.  
Il est important de noter que, dans les cas de nanocomposites élaborés par synthèse in situ des 
NTC, les nanoparticules métalliques catalytiques, également présentes dans les matériaux sont 
probablement en partie responsables des augmentations de contrainte à la rupture et de ténacité 
observées. Pour les nanocomposites élaborés par mélange, l’utilisation de NTC fonctionnalisés semble 
mener à des nanocomposites dans lesquels les NTC sont bien dispersés, ce qui semble être bénéfique à 
l’augmentation des valeurs des propriétés mécaniques. Une fonctionnalisation des MNTC conduisant à 
des cratères d’ancrage sur les parois, couplée à la préparation par mélange colloïdale des NTC et d’un 
précurseur d’alumine suivi d’un frittage SPS, semble être très bénéfique puisque pour une teneur de 
seulement 0,9% vol. de MNTC, une augmentation de 37% est observée pour la contrainte à la rupture 
et la ténacité (respectivement 690 MPa et 5,9 MPa.m1/2). 
I.2.2.3 Propriétés tribologiques 
Plusieurs études ont mis en évidence des propriétés tribologiques intéressantes pour des 
nanocomposites NTC-Al2O3. Dans ce mémoire, aucun essai de frottement ne sera réalisé pour les 
nanocomposites NTC-Al2O3 Les résultats de la littérature ne sont donc présentés que très succinctement. 
L’ajout de NTC (entre 0,5 et 7,1% mass.) dans l’alumine conduit à une diminution du coefficient de 
frottement (µ) avec des antagonistes en acier [67] (µminimum = 0,58, soit -28%), en alumine [30] (µminimum = 
0,23, soit -63%), en nitrure de silicium [32, 75, 88, 116] (µminimum = 0,12, soit -74%), en zircone [35]  
(µminimum = 0,16, soit -72%)  ou en carbure de tungstène [117] (µminimum = 0,67, soit -8%).  Les diminutions 
observées dépendent du type de NTC, de la teneur en carbone et de la charge appliquée au cours de l’essai, et 
semblent également dépendre de la densité des échantillons. Cela pose le problème de la contribution de la 
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porosité résiduelle à l’évolution des propriétés tribologiques, et donc de la contribution réelle des NTC. 
Certains auteurs ont également montré que, pour certaines teneurs en carbone (entre 1 et 12% mass. selon les 
études), des diminutions significatives de l’usure des nanocomposites sont observées [30, 32, 75, 88, 116, 
117]. Les mécanismes et, en particulier, les rôles joués par les NTC sont encore sujets à discussions et à 
controverses. 
I.2.3 Perspectives 
De nombreuses études concernant la synthèse, la mise en forme et les caractérisations de 
nanocomposites NTC-Al2O3 ont été publiées jusqu’à maintenant. Outre la conductivité électrique apportée 
avec une teneur en carbone inférieure à 1 % vol. et le contrôle de cette conductivité dans une large gamme par 
la teneur en NTC, il a été montré que des augmentations de résistance à la rupture en flexion et de ténacité, 
quelquefois conjointes, pouvaient être obtenues par l’incorporation des NTC. Des diminutions de coefficient 
de frottement et d’usure ont également été rapportées, bien qu’elles soient quelquefois relatives à des 
matériaux incomplètement densifiés. Ces résultats dépendent beaucoup du type des NTC utilisés et des 
conditions de préparation des matériaux. Les études concernent très majoritairement l’utilisation de MNTC et, 
en quantité plus réduite, de SNTC, et les poudres nanocomposites sont le plus souvent élaborées par mélange 
colloïdal ou par co-broyage. Seules quelques équipes utilisent la synthèse in situ des NTC (dans une poudre 
d’alumine) ou symétriquement la synthèse in situ de l’alumine (dans une suspension de NTC), qui bien que 
conduisant à une répartition très homogène des NTC, ne donnent pas forcément les meilleures propriétés. Un 
contrôle insuffisant des caractéristiques des NTC synthétisés et de la microstructure de la matrice peuvent en 
être la cause.  
Cependant, des résultats, obtenus sur d’autres matrices oxydes de microstructure submicronique, en 
utilisant des DNTC, se sont révélés prometteurs. En effet, il a été rapporté, pour des nanocomposites DNTC-
MgO préparés par synthèse in situ des DNTC dans une matrice MgO nanométrique et frittage SPS, une 
augmentation conjointe considérable de la dureté (de 7,5 à 12,2 GPa) et de la ténacité (de 3,4 à 6,7 MPa.m1/2) 
pour une teneur modérée en carbone (2,3% vol.) et des grains de matrice de 200 nm [96]. Ces résultats mettent 
en avant la potentialité des DNTC lorsqu’ils sont inclus dans une matrice céramique de microstructure 
submicronique. C’est pourquoi, dans un premier temps, nous avons projeté de travailler pour obtenir des 
nanocomposites NTC-Al2O3, de microstructure similaire à ces nanocomposites DNTC-MgO. Nous avons 
préparé les nanocomposites par synthèse in situ de NTC à peu de parois dans une poudre submicronique 
d’alumine  ou  (Taimei Chemicals Co. Ltd., respectivement, 100 nm et 10 nm) et par frittage SPS. Par la 
suite, afin d’évaluer l’influence du type de NTC et de leurs caractéristiques, nous avons utilisé des DNTC et 
deux types de MNTC de caractéristiques bien contrôlées pour préparer d’autres nanocomposites NTC-Al2O3 
par une voie de mélange colloïdal et frittage SPS, tout en conservant la même poudre submicronique 
d’alumine . Les principales propriétés rapportées habituellement dans la littérature ont été mesurées et 
comparées entre elles, et également comparées à celles d’alumines de microstructures similaires. 
 45 
 
I.3 NANOCOMPOSITES NTC-AL2O3 : À PARTIR DE POUDRES PRÉPARÉES 
PAR SYNTHÈSE IN SITU DES NTC 
Un des points clés pour préparer des nanocomposites NTC-céramique dont les propriétés bénéficient 
au maximum des caractéristiques et des propriétés exceptionnelles des NTC est l’obtention d’une distribution 
homogène de ces NTC. Au niveau de la poudre nanocomposite, cela suppose que soit évitée la présence 
d’agglomérats et que soit limité leur regroupement sous forme de faisceaux. L’objectif est que, dans le 
matériau densifié, les NTC, qui sont le plus souvent localisés aux joints de grains de la matrice ou en partie 
dans les grains de la matrice, constituent un réseau dense très interconnecté. La synthèse des NTC in situ dans 
une poudre céramique, proposée et développée par l’équipe NNC du CIRIMAT, a permis d’atteindre cet 
objectif avec de multiples matrices céramiques, et en particulier avec l’alumine. Dans ce dernier cas, la 
synthèse CCVD est effectuée en partant de poudres de solution solide oxyde (Al2(1-x)Fe2xO3), elles-mêmes 
synthétisées par voie chimique (précurseurs oxalates, oxinates ou hydroxydes) ou par combustion. La 
réduction sélective de la solution solide sous un mélange hydrogène-hydrocarbure (CH4 ou C2H4) conduit à la 
formation in situ, à haute température, de nanoparticules de fer ou d’alliage Fe-C qui elles-mêmes catalysent 
immédiatement la décomposition de l’hydrocarbure puis la germination et la croissance des NTC, chacun 
ayant une taille comparable à sa propre particule catalytique. Dans les conditions de CCVD optimales, la taille 
de ces nanoparticules reste très faible (< 5 nm) et les NTC obtenus sont donc de faible diamètre, avec peu de 
parois, souvent majoritairement mono- ou bi-parois.  
Cette méthode conduit à une excellente homogénéité de la distribution des NTC dans la poudre 
nanocomposite. Cependant, la morphologie et la granulométrie de la matrice alumine ne sont généralement 
pas optimales et l’aptitude au frittage qui en résulte est médiocre. De plus, les grains d’alumine étant souvent 
de taille très supérieure au micromètre, l’interpénétration du réseau de NTC dans le matériau densifié est 
limité à cette échelle malgré la distribution homogène des NTC autour de tous les grains, dans la poudre. 
Enfin, les nanoparticules de fer, et en particulier celles qui sont en position intragranulaire, contribue à la 
modification des propriétés ce qui ne permet pas d’évaluer l’apport spécifique des NTC à ces propriétés. 
C’est pourquoi, nous avons cherché à obtenir des poudres nanocomposites NTC-alumine très 
homogènes présentant des grains d’alumine ne dépassant pas quelques centaines de nanomètres. Le but de 
cette première partie expérimentale du chapitre I est de préparer des poudres nanocomposites NTC-Al2O3 par 
synthèse in situ des NTC à partir de deux types de poudres de matériau catalytique, elles-mêmes préparées par 
imprégnation avec de très faibles quantités de sels de fer et de molybdène. L’élément molybdène a été 
introduit car de multiples travaux ont montré qu’il permet d’améliorer considérablement le rendement de la 
réaction CCVD et en conséquence de diminuer la teneur en élément fer du matériau catalytique. Deux poudres 
commerciales d’alumines submicroniques de départ ont été utilisées, respectivement -Al2O3  
(dgrains = 100 nm) et -Al2O3 (dgrains = 10 nm), afin d’obtenir une interpénétration optimale des deux phases 
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(NTC et alumine) et de conduire, par frittage ultérieur, à des nanocomposites à matrice submicronique d’aussi 
faible taille de grains que possible. 
La préparation par imprégnation des matériaux catalytiques est d’abord étudiée, puis la dispersion des 
espèces imprégnées est caractérisée par analyse élémentaire et DRX. Plusieurs poudres nanocomposites NTC-
Al2O3 sont préparées par synthèse CCVD, d’une part, en utilisant le méthane comme source de carbone et des 
matériaux catalytiques à base de -Al2O3 et, d’autre part, en utilisant l’éthylène comme source de carbone et 
des matériaux catalytiques à base de -Al2O3 ou de -Al2O3. L’ensemble de ces poudres nanocomposites est 
caractérisé par analyse élémentaire, DRX, MEB, MET-HR et spectroscopie Raman. Notons que, compte-tenu 
des bons résultats obtenus précédemment par l’équipe sur des nanocomposites DNTC-MgO à environ 2% 
mass. de NTC [96], nous nous sommes limités à des teneurs en carbone, donc aussi en NTC, modérées ce qui 
a pour avantage de faciliter la densification, que nous avons principalement effectuée par frittage SPS. 
La densification de ces divers matériaux par SPS ou HP est étudiée et, pour comparaison ultérieure 
des microstructures et des propriétés, deux alumines sont également densifiées par SPS à partir de la poudre 
submicronique -Al2O3. Les matériaux densifiés sont ensuite étudiés par MEB, DRX et spectroscopie Raman 
en prêtant attention au degré d’homogénéité de la microstructure et au degré de qualité des NTC, à leur 
possible endommagement lors du frittage et à la présence éventuelle d’autres formes de carbone. 
I.3.1 Poudres nanocomposites préparées par synthèse in situ des NTC 
I.3.1.1 Poudres d’alumine 
Deux poudres d’alumine commerciale de grande pureté, supérieure à 99,9%, (-Al2O3, notée A, et    
-Al2O3, notée G) de Taimei Chemicals Co. Ltd. ont été choisies. Les caractéristiques des poudres sont 
spécifiées dans le tableau I-3 et les microstructures des poudres sont visibles sur la figure I-2. La taille des 
grains primaires (déterminée par MEB et MET (Annexe VI)) est bien en accord avec les données des 
fournisseurs. Les diffractogrammes de rayons X (Annexe V) des poudres A et G présentent, respectivement, 
tous les pics caractéristiques des phases - et -Al2O3 et aucune phase minoritaire n’est décelable 
(diffractogrammes non présentés). 
Tableau I-3 : Caractéristiques des poudres d'alumine : diamètre moyen des grains primaires évalué par le fournisseur (dgrains) 
et surface spécifique mesurée par BET (SBET). 
Poudre Phase dgrains (nm) SBET  (m2.g-1) 
A -Al2O3 100 16,4 ± 0,5  





Figure I-2: Images de MEB des poudres A (a) et G (b). 
 
I.3.1.2 Matériaux catalytiques élaborés par imprégnation  
Les matériaux catalytiques ont été préparés par imprégnation dite « sèche » ou autrement dit « sans 
liquide émergent ». Dans un premier temps, la quantité d’eau distillée nécessaire pour mouiller 15 g de poudre 
d’alumine sans conduire à un liquide surnageant a été déterminée : 6,3 mL pour -Al2O3 et 13,5 mL pour      
-Al2O3. Dans un second temps, les quantités nécessaires de Fe(NO3)3.9H2O et de (NH4)6Mo7O24.4H2O sont 
dissoutes dans le volume d’eau requis à l’aide d’une agitation mécanique. La poudre est ensuite imprégnée 
avec la solution aqueuse puis séchée pendant une nuit à 60°C. Puis, après une étape de broyage dans un 
mortier, la poudre est calcinée à 500°C sous air pendant 1 heure (rampe de montée et de descente en 
température de 5°C.min-1). Le rapport molaire fer sur aluminium a été fixé entre 0,005 et 0,02 et celui de fer 
sur molybdène à 5. Les teneurs réelles en fer et molybdène des poudres ont été déterminées par analyse 
élémentaire (Annexe II) et les surfaces spécifiques mesurées par BET (Annexe II). Les résultats sont présentés 
dans le tableau I-4. 
Tableau I-4 : Caractéristiques des matériaux catalytiques : type d’alumine, teneur molaire en fer (nFe/nAl) et en molybdène 
(nFe/nMo) et surface spécifique (SBET). 
Échantillon Alumine 
 nFe/nAl  nFe/nMo  SBET 
(m2.g-1)  Théorique Expérimental  Théorique Expérimental  
0,5Fe-A 

 0,005 0,005  5 5,3  14,9 ± 0,5 
1Fe-A  0,01 0,010  5 5,1  18,8 ± 0,6 
          
1Fe-G 
G 
 0,01 0,011  5 5,0  189 ± 6 
2Fe-G  0,02 0,021  5 4,9  201 ± 6 
 
Les analyses élémentaires conduisent à des rapports molaires expérimentaux qui présentent peu 
d’écarts (≤ 10% relatif) par rapport aux rapports molaires visés (Tableau I-4), ce qui montre que la répartition 
des additifs est homogène. Ce critère est important pour la formation, au cours du traitement CCVD, de 
nanoparticules qui pourront potentiellement être des sites de germination et de croissance de NTC. On 
remarque aussi que les surfaces spécifiques des poudres imprégnées et calcinées restent proches de celle des 




D’après la littérature, les décompositions du nitrate de fer(III) et de l’heptamolybdate d’ammonium 
sous air à 500°C conduisent à la formation d’hématite -Fe2O3 [118-120], de MoO3 [121] et/ou également 
d’un oxyde mixte (Fe,Mo)xOy [121]. Cependant, sur les diffractogrammes de rayon X des poudres (non 
présentés), seuls les pics de l’alumine  ou sont identifiables. Les quantités introduites d’élément fer et 
molybdène étant très faibles, les oxydes susceptibles de se former sont en trop faible proportion et/ou leurs 
cristallites sont de trop faible taille pour être détectés.  
Pour chaque type d’alumine, des teneurs plus élevées en élément fer ont également été envisagées. 
L’imprégnation était toujours homogène, mais le traitement CCVD ultérieur conduisait à un mélange de NTC 
et de nanofibres de carbone (NFC). Ces compositions ont donc été abandonnées. 
I.3.1.3 Poudres nanocomposites à base de-Al2O3 élaborées par synthèse in situ  
Les matériaux catalytiques 0,5Fe-A et 1Fe-A ont ensuite été réduits selon un des deux cycles suivants : 
- une  montée  en  température  sous  Ar  à 9 L.h-1, suivi d’un palier de 1 heure à 850°C dans un mélange  
C2H4-H2-Ar (2,5% mol. – 60% mol. – 37,5% mol.) avec un débit de 24 L.h-1 et une descente en 
température sous argon (Figure I-3a), ce qui a conduit aux poudres nanocomposites xFe-AE (x = 0, 0,5 
ou 1, x étant le rapport nFe/nAl exprimé en pourcentage), 
- une montée et une descente en température dans un mélange CH4-H2 (20% mol. – 80% mol.) avec un 
débit de 15 L.h-1 et une température maximale de 1050°C (Figure I-3b), ce qui a conduit aux poudres 
nanocomposites xFe-AM (x = 0, 0,5 ou 1, x étant le rapport nFe/nAl exprimé en poucentage). 
  
Figure I-3 : Cycle CCVD  sous C2H4-H2-Ar (a) et sous CH4-H2 (b). 
 
La teneur en carbone en fonction du rapport nFe/nAl est présentée sur la figure I-4. La teneur en 
carbone déterminée pour l’échantillon 0Fe-AE qui ne contient ni fer ni molybdène est de 0,8% mass. Ce dépôt 
de carbone provient donc de la décomposition pyrolytique de l’éthylène au cours du palier en température à 
850°C. Puis, lorsque le rapport nFe/nAl augmente de 0,05 à 0,1% dans les matériaux catalytiques, la teneur en 
carbone des poudres nanocomposites augmente de 3,1% mass. pour 0,5Fe-AE à 6,4% mass. pour 1Fe-AE ainsi 
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lors du traitement CCVD avec C2H4 que lors de celui avec CH4. Dans les deux cas, la teneur en carbone 
augmente avec la teneur en fer, en corrélation avec l’augmentation du nombre de nanoparticules catalytiques 
qui en résulte. 
 




























Les images de MEB des poudres nanocomposites sont présentées sur la figure I-5. De nombreux 
filaments longs et flexibles, dont la surface est lisse et régulière, sont observés, répartis de façon très 
homogène autour des grains d’alumine. D’après les résultats des études antérieures de l’équipe, il est connu 
que de tels filaments sont des NTC individuels ou des faisceaux de NTC. Lorsque la teneur en carbone 
augmente, de 0,5Fe-AE à 1Fe-AE et de 0,5Fe-AM à 1Fe-AM, la quantité de NTC augmente mais une telle 
augmentation n’est pas décelable sur les images de MEB. Dans toutes les poudres, on peut également observer 
quelques petites nanofibres, en général de longueur inférieure au micromètre (flèches, Figure I-5).  
Sur les diffractogrammes de rayons X des poudres nanocomposites, les pics de l’alumine  dominent 
(Figure I-6) et tendent à masquer les pics associés à d’autres phases. Néanmoins, de la cémentite est détectée 
pour les poudres 1Fe-AE et 1Fe-AM, et peut-être pour 0,5Fe-AM. De plus, à cause du chevauchement des pics 
de l’alumine et des 5 pics de moindre intensité de Fe3C dans l’intervalle d = 0,210 nm  et d = 0,197 nm, il 
n’est pas possible d’exclure la présence de -Fe (d110 = 0,203 nm) et de -Fe (d111 = 0,208 nm) dans les 
poudres nanocomposites. Pour l’échantillon 1Fe-AE, l’identification de Mo2C n’est pas catégorique car il y a 
un chevauchement du pic majoritaire (101) (d101 = 0,229 nm) et de ceux des plans (200) et (120) de la 
cémentite (respectivement, d200 = 0,226 nm et d120 = 0,200 nm), mais semble très probable. 
 
Figure I-6 : Diffractogrammes de rayons X des poudres A, 0,5Fe-AM, 1Fe-AM, 0,5Fe-AE et 1Fe-AE (de bas en haut). 
 
Les échantillons 0Fe-AE, 1Fe-AE et 1Fe-AM ont été caractérisés par MET (Figure I-7 et I-8). Du 
carbone désordonné et des voiles de carbone en surface des grains d’alumine  ont été identifiés dans 0Fe-AE 
qui contient 0,8% mass. de carbone provenant de la décomposition pyrolytique de l’éthylène (Figure I-7). 





























Figure I-7 : Image de MET de la poudre A0Fe-AE. 
 
Sur les images de MET des poudres nanocomposites, les grains d’alumine  d’environ 100 nm sont 
clairement identifiables (Figures I-8a et I-8b). Dans les deux échantillons, le carbone a été identifié sous 
différentes formes :  
- des NTC répartis en faisceaux ou isolés (flèches blanches, Figures I-8a-d) et qui sont 
principalement des NTC à peu de parois (SNTC, Figures I-8e, I-8f et I-8g, et DNTC, Figure I-8h),  
- des NFC (flèches noires, Figures I-8a-c),  
- du carbone graphité qui recouvre les grains d’alumine (distance interfranges : 0,35 nm en 
moyenne, insert de la figure I-8f) et des nanoparticules (coques de carbone, ronds noirs sur les 
figures I-8e et I-8h), 
- du carbone désordonné localisé surtout sur les grains d’alumine et sur certains NTC           
(Figures I-8c-h). 
Tout le carbone n’étant pas sous forme tubulaire au sein des poudres nanocomposites, cela montre 
qu’au cours du traitement CCVD, la décomposition pyrolytique de l’hydrocarbure est concomitante à sa 
décomposition catalytique. Il est important de préciser que, sur les images en MET-HR, les NTC ne 
comportent généralement que très peu de défauts et sont similaires à ceux qui ont déjà été synthétisés au sein 
de l’équipe dans des systèmes similaires [65, 71, 122]. 
Les nanoparticules inclues dans une coque de carbone d’une épaisseur de 1 à 2 nm, partiellement 
graphitée à certains endroits et plus désordonnée à d’autres endroits, ont une taille comprise entre quelques 
nanomètres et 40 nm (Figures I-8a et I-8e-g). Pour 1Fe-AE, la distance interfranges de certaines nanoparticules 
a été mesurée proche de la distance inter-réticulaire du plan (211) de Fe3C (d211 = 0,197 nm), indiquant la 
présence probable de cette phase précédemment détectée par DRX (Figure I-6). Cependant, par analogie avec 
les travaux antérieurs de l’équipe [71, 122, 123], on peut également penser que le cœur d’autres coques de 
carbone est composé de nanoparticules métalliques (-Fe ou -Fe(C)) ou de carbure de molybdène.  Les 
nanoparticules encapsulées dans des coques de carbone sont de taille trop importante pour générer la 
croissance de NTC. Nous n’avons pas réussi à observer de nanoparticules situées aux extrémités des NTC, ce 



















Comme expliqué dans l’annexe VI, Les images de MET-HR ont permis de réaliser une étude 
statistique des nombres de parois et des diamètres des NTC (Figure I-9).  
  
  
Figure I-9 : Distribution du nombre de parois (a, c) et distribution des diamètres externes (b, d) des NTC des poudres 1Fe-AE 
(a, b) et 1Fe-AM (c, d). (Seuls les SNTC, DNTC et NTC à 3, 4, 5 ou 6 parois sont pris en compte pour le calcul du nombre de 
parois moyen et l’histogramme de distribution des diamètres externes). 
 
 Pour les deux échantillons, le pourcentage de NTC mono- ou bi-parois est supérieur à 85%, ce qui 
montre une grande sélectivité de la synthèse des NTC vers des NTC à peu de parois (Figures I-9a et I-9c). 
Pour 1Fe-AE, nous avons recensé 55% de SNTC et 35% de DNTC (Figure I-9a) et pour 1Fe-AM, 30% de 
SNTC et 55% de DNTC (Figure I-9c). En termes de nombres de paroi, les différences sont peu marquées si 
l’on considère que bien que ces deux poudres aient été synthétisées à partir du même matériau catalytique, les 
conditions de température (850°C et 1050°C) et de milieu gazeux (Ar puis Ar-H2-C2H4 et H2-C2H4) des deux 
traitements CCVD sont extrêmement différentes. Pour les deux échantillons, la distribution des diamètres 
externes des NTC est assez large (de 0,5 à 7 nm), et les diamètres moyens sont proches : 2,8 nm et 2,5 nm. Par 
extrapolation des analyses de 1Fe-AE et 1Fe-AM, on peut penser que les NTC des poudres 0,5Fe-AE et  
0,5Fe-AM, sont également essentiellement constitués de mono- et de bi-parois. 
La spectroscopie Raman (Annexe III) est une technique courante pour caractériser les NTC 
synthétisés, en particulier leur qualité structurale. Les spectres de 0Fe-AE, 1Fe-AE et 1Fe-AM sont présentés 
sur la figure I-10. Ceux des poudres 0,5Fe-AE et 0,5Fe-AM ne sont pas montrés car ils sont similaires aux 
spectres de, respectivement, 1Fe-AE et 1Fe-A M. Il faut noter que les deux pics a1 et a2 situés vers 1370 cm-1 et 
1400 cm-1, d’intensité assez faible, sont également présents sur le spectre Raman de la poudre commerciale -
Al2O3 (Figure I-18) et sont associés aux impuretés d’ions Cr3+ qui, malgré leur très faible quantité (< 1 ppm), 
fluorescent [124]. Pour 1Fe-AE et 1Fe-AM, les modes de vibrations radiales (RBM) apparaissent entre 100 et 
300 cm-1 et ils sont caractéristiques des NTC à peu de parois et de faibles diamètres (< 3 nm). Aucun pic RBM 

















































































Figure I-10 : Spectres Raman des poudres 0Fe-AE (a), 1Fe-AE (b) et 1Fe-AM (c). 
 
Dans l’intervalle 1000-1800 cm-1, les spectres des NTC montrent deux bandes caractéristiques : la 
bande D, entre 1320 et 1330 cm-1, qui traduit la présence de carbone sp3, assimilé aux défauts structuraux des 
NTC et au carbone désordonné éventuellement contenu dans l’échantillon, et la bande G, située aux alentours 
de 1570-1620 cm-1 qui est liée aux modes tangentiels le long du NTC (carbone sp2). Habituellement, le rapport 
ID/IG apporte ainsi une information sur la qualité des NTC analysés : lorsqu’il augmente, leur qualité diminue. 
Pour point de comparaison, on peut citer que des DNTC de haute qualité structurale, synthétisés par l’équipe, 
ont un rapport ID/IG compris entre 0,1 et 0,2 [125]. Cependant, il est important de noter que le carbone 
désordonné ou graphité, sous forme non tubulaire, présent dans un échantillon contribue également à 
l’intensité des bandes D et G [126] et modifie donc le rapport ID/IG. Le carbone très désordonné d’un 
échantillon est également identifiable par la présence de la bande D’, définie vers 1620 cm-1 et qui produit un 
épaulement de la bande G [127]. Pour 0Fe-AE qui contient du carbone issu de la décomposition pyrolytique de 
l’éthylène, le spectre montre une bande D de forte intensité et une large bande aux alentours de 1600 cm-1 qui 
peut être une superposition d’une bande D’ très marquée et d’une faible bande G, difficiles à dissocier (Figure 
I-10a). Sur les spectres des poudres nanocomposites, les bandes D et G sont bien identifiables mais on 
distingue également une bande D’ faisant un épaulement à droite de la bande G, très marqué pour la poudre 
1Fe-AM (Figure I-10c), prouvant la présence de carbone très désordonné (confirmé par les images de MET, 
Figure I-8). Ainsi, il n’est pas évident de dissocier les contributions des NTC aux bandes D et G de celles 
associées à d’autres formes de carbone, le rapport ID/IG ne rend donc compte que de façon approximative de la 
qualité des NTC synthétisés.  






















































I.3.1.4 Poudres nanocomposites à base de -Al2O3 élaborées par synthèse in situ 
La poudre G brute et les deux matériaux catalytiques 1Fe-G et 2Fe-G (cf. I.3.1.2) ont été traités par 
CCVD dans un mélange C2H4-H2-Ar selon le cycle détaillé dans la partie I.3.1.3 (Figure I-3a). Les poudres 
nanocomposites obtenues sont notées, respectivement, 0Fe-GE, 1Fe-GE et 2Fe-GE. Les teneurs en carbone de 
ces poudres sont, respectivement, de 15,2, 7,8 et 9,6% mass. en moyenne. En l’absence d’éléments Fe et Mo, 
la décomposition pyrolytique de l’éthylène est donc beaucoup plus importante pour la poudre 0Fe-GE  
(15,2% mass. de carbone) que pour la poudre 0Fe-AE (0,8% mass. de carbone). La surface spécifique dix fois 
plus grande de la poudre -Al2O3 peut expliquer cette différence (188 contre 16,4 m².g-1). En présence 
d’élément métallique dans les matériaux catalytiques, les teneurs en carbone sont moindres, et l’augmentation 
de la teneur en fer (entre 1Fe-G et 2Fe-G) conduit à l’augmentation de la teneur en carbone (de 7,8 à  
9,6 % mass. dans, respectivement, 1Fe-GE et 2Fe-GE). Les images de MEB de 0Fe-GE (non présentées) n’ont 
montré aucun NTC alors que celles des poudres nanocomposites (Figure I-11) mettent en évidence de 
nombreux filaments caractéristiques de NTC isolés ou en faisceaux, répartis de façon très homogène autour 
des grains d’alumine. De plus, l’augmentation de la quantité de filaments et du diamètre des faisceaux entre 
1Fe-GE et 2Fe-GE sont en bonne corrélation avec l’augmentation de la teneur en carbone. Aucune NFC n’a été 
observée en MEB. Sur les diffractogrammes de rayons X des poudres nanocomposites (non présentés), seuls 
les larges pics correspondant à -Al2O3 ont été identifiés. 
  
Figure I-11 : Images de MEB des poudres 1Fe-GE (a) et 2Fe-GE (b). 
 
L’observation de la poudre 0Fe-GE en MET (non présenté) a permis de visualiser des voiles de 
carbone liant des agglomérats de grains primaires d’alumine. Les images de la poudre 1Fe-GE étant similaires 
à celles de 2Fe-GE, celles de la figure I-12 correspondent toutes à 1Fe-GE. L’alumine apparaît en MET sous 
forme d’agglomérats de 50 à 500 nm (Figure I-12a) maintenus en suspension par un réseau de filaments de 
carbone sur lesquels sont localisés des nanoparticules catalytiques (petits points noirs). En MET-HR, de 
nombreuses franges apparaissent dans les grains d’alumine (Figure I-12b) mais elles sont complexes à cause 
de la superposition de nombreux cristallites entre eux et avec des NTC, ce qui rend difficile de les associer 




de carbone désordonné ou partiellement graphité à leur surface, à la différence des grains d’alumine  des 
poudres nanocomposites décrites dans le paragraphe I.3.1.3. De même aucune NFC n’a été observée, à la 
différence des poudres nanocomposites précédentes. Les NTC apparaissent, sur les images de MET-HR, soit 
en faisceaux, soit individuels, et la visualisation des parois sur ces derniers montre que ce sont exclusivement 
des SNTC (Figure I-12c) ou des DNTC (Figure I-12d). Si l’on tient compte du fait que certains NTC, et tout 
particulièrement les SNTC, peuvent être partiellement endommagés par le faisceau électronique, on peut 
conclure que les NTC sont globalement d’assez bonne qualité structurale. Les nombreuses nanoparticules, de 
diamètre proche de 5 nm, sont, pour la plupart, inclues dans des coques de carbone graphité. Les travaux 




Figure I-12 : Images de MET (a) et de MET-HR (b-d) de la poudre 1Fe-GE. 
 
Les images de MET-HR ont permis de réaliser une étude statistique sur le nombre de parois et les 







Figure I-13 : Distribution du nombre de parois (a, c) et distribution des diamètres externes (b, d) des NTC des poudres 1Fe-GE 
(a, b) et 2Fe-GE (c, d). (Seuls les SNTC, DNTC et NTC à 3 parois sont pris en compte pour le calcul du nombre de parois 
moyen et l’histogramme de distribution des diamètres externes). 
 
Les deux histogrammes des nombres de parois font apparaître une grande majorité de SNTC (environ 
80%), la plupart des autres nanotubes étant des DNTC. La seule différence entre les deux poudres est relative 
aux diamètres moyens des nanotubes, un peu plus important pour 2Fe-GE que pour 1Fe-GE (2,5 nm contre  
2,2 nm). Il semble normal que le doublement de la teneur en fer conduise à plus de nanoparticules catalytiques 
de taille supérieure, ce qui induit une proportion plus élevée de NTC de diamètre 3 nm (Figure 1-13d). 
Comme vu précédemment, elle conduit également à une augmentation de la quantité de NTC corrélée à une 
augmentation de la quantité de nanoparticules catalytiques. Si l’on compare avec les poudres obtenues 
précédemment avec un matériau catalytique à base de -Al2O3 (Figure I-9), la sélectivité de la synthèse vers 
des NTC mono-parois est très accrue et, à teneurs en fer identiques, les diamètres des NTC sont plus faibles 
(2,2 nm pour 1Fe-GE contre 2,8 nm pour 1Fe-AE). Au cours du traitement CCVD, la croissance des 
nanoparticules catalytiques est bien moindre dans le matériau présentant la plus grande surface spécifique 
(1Fe-GE) et celles-ci permettent donc la germination et la croissance de NTC de plus faibles diamètres. De 
plus, la quantité de nanoparticules demeurant de taille suffisamment faible (< 5 nm) est beaucoup plus grande 
et conduit à une quantité de NTC beaucoup plus importante. L’approvisionnement en carbone de chacune des 
nanoparticules s’en trouve donc diminué, ce qui peut expliquer la plus grande proportion de SNTC. 
Les spectres Raman des poudres 0Fe-GE, 1Fe-GE et 2Fe-GE sont présentés sur la figure I-14. Comme 
pour les spectres des poudres nanocomposites à base de -Al2O3, les RBM ne sont détectés que sur les 
spectres des poudres contenant des NTC (1Fe-GE, Figure I-14b, et 2Fe-GE, Figure I-14c). Sur le spectre de 
0Fe-GE (Figure I-14a), la bande D et un pic correspondant à la convolution des bandes G et D’ sont 
identifiables mettant en évidence la présence de carbone graphité (bande G) et de carbone désordonné (bande 
D’). Sur les spectres des poudres nanocomposites, les bandes D et G sont peu larges et la bande D’ n’apparaît 





















































































décomposition pyrolytique de l’éthylène semble donc très défavorisée au profit de sa décomposition 
catalytique. Les rapports ID/IG des poudres nanocomposites sont modérés, et en l’absence de contribution 
importante du carbone désordonné pyrolytique, sont représentatifs de la qualité des NTC qui peut donc être 
qualifiée d’assez bonne (ID/IG = 0,4 - 0,5) comparée aux DNTC de haute qualité structurale synthétisés par 
l’équipe (ID/IG = 0,1 - 0,2). En comparaison avec la poudre 1Fe-AE à base de -Al2O3 ayant subi le même 
traitement CCVD, les résultats pour la poudre 1Fe-GE sont considérablement améliorés : quantité beaucoup 
plus importante de NTC, sélectivité accrue concernant les caractéristiques des NTC (vers les SNTC) et surtout 
sélectivité accrue vers les NTC au détriment du carbone pyrolytique. 
 
  
Figure I-14 : Spectres Raman des poudres 0Fe-GE (a), 1Fe-GE (b) et 2Fe-GE (c). 
 
I.3.1.5 Conclusion sur les poudres nanocomposites élaborées par synthèse in situ  
Nous avons cherché à préparer des poudres nanocomposites NTC-Al2O3 par synthèse in situ des 
NTC à partir de poudres de matériau catalytique préparées par imprégnation. Deux poudres d’alumine 
commerciales nanométriques, -Al2O3 et -Al2O3 (respectivement 100 nm et 10 nm) ont été imprégnées 
avec de très faibles quantités de sels de fer et de molybdène par une méthode « sans liquide émergent » 
ce qui a conduit à des matériaux catalytiques présentant une répartition homogène de ces éléments. 
Le traitement CCVD des matériaux catalytiques à base de -Al2O3 à faibles teneurs en fer et 
molybdène a conduit à des poudres nanocomposites très homogènes contenant des NTC très 
majoritairement (80%) mono- ou bi-parois, quel que soit le type de traitement utilisé (C2H4-H2-Ar ou 
CH4-H2 avec leurs paramètres respectifs associés). Cependant, ces poudres contiennent également du 
















































carbone désordonné ou partiellement graphité principalement localisé sur les grains d’alumine. La 
proportion de carbone non tubulaire semble cependant moindre dans la poudre issue du traitement 
CCVD avec C2H4-H2-Ar que dans celle issue du traitement CCVD avec CH4-H2. 
Avec les matériaux catalytiques à base de -Al2O3, le traitement CCVD sous mélange  
C2H4-H2-Ar a conduit à des poudres nanocomposites très homogènes contenant des NTC exclusivement 
mono- ou bi-parois, avec une sélectivité très marquée vers les SNTC (80%) et très peu de carbone 
désordonné. En comparaison avec les poudres nanocomposites précédentes (issues de matériaux à base 
de -Al2O3), à teneurs identiques en éléments catalytiques, la quantité de NTC est fortement accrue 
grâce à la plus grande surface spécifique de l’alumine  qui permet d’obtenir des nanoparticules 
catalytiques de plus faible diamètre et en plus grande quantité. La qualité des SNTC synthétisés est 
assez bonne mais cependant moindre que celle de DNTC de haute qualité structurale synthétisés par 
l’équipe. 
Par rapport aux autres travaux relatifs à la préparation de poudres nanocomposites NTC-Al2O3 
par synthèse in situ des NTC à partir de matériaux catalytiques imprégnés en vue de l’élaboration de 
matériaux massifs [74-81] (cf. I.2.1.1.d), nous sommes les seuls à rapporter une sélectivité de la synthèse 
vers les SNTC et les DNTC. 
I.3.2 Nanocomposites NTC-Al2O3 massifs 
I.3.2.1 Nanocomposites massifs NTC-Al2O3 issus de poudres NTC-(-Al2O3)    
Les poudres 0,5Fe-AE, 1Fe-AE, 0,5Fe-AM et 1Fe-AM préparées par synthèse in situ des NTC ont été 
utilisées pour l’élaboration d’échantillons denses. Sauf indication contraire, elles sont pré-compactées, à 
température ambiante, sous une pression uniaxiale de 200 MPa (Annexe VII) pour former un matériau cru qui 
est transféré dans la matrice de frittage. 
I.3.2.1.a Choix du cycle de frittage  par SPS des nanocomposites NTC-(-Al2O3) 
L’alumine commerciale -Al2O3 de Taimei Chemicals Co. Ltd. peut être densifiée par SPS à plus de 
99% et sans grossissement de grains dans les conditions suivantes : 1150°C, 100 MPa appliqué en une minute 
au début du palier qui lui-même dure 5 minutes [67, 128]. D’après l’étude bibliographique précédente (cf. 
I.2.1.2), il est clair que pour réussir à densifier des nanocomposites NTC-Al2O3, il est nécessaire d’augmenter 
la température de frittage par rapport à celle qui est utilisée pour l’alumine. Le cycle de frittage des poudres 
NTC-(-Al2O3) est présenté sur la figure I-15. Il s’inspire des travaux de J. Gurt-Santanach et S. Osseni [67, 
129]. La pression est de 150 MPa et elle est appliquée en une minute au début du palier. Le cycle de frittage a 
été optimisé avec une poudre 0,5Fe-AE qui contient 3,1% mass. de carbone, les paramètres étudiés étant le 




Figure I-15 : Cycle de frittage SPS des nanocomposites NTC-(-Al2O3). 
 
La figure I-16 présente l’évolution de la densité relative (détails de la mesure en Annexe VIII et IX) 
en fonction de la température de frittage pour des temps de palier de 3 et 6 minutes. Lorsque la température est 
augmentée, la densification l’est également. Une densité relative supérieure à 98% est obtenue à partir des 
couples (1350°C, 6 min) et (1400°C, 3 min). À une température de 1450°C, que le temps de palier soit de 3 ou 
de 6 minutes, la densité relative obtenue est d’environ 99%.  
  
Figure I-16 : Densité relative des échantillons massifs 0,5Fe-AE en fonction de la température de frittage. 
 
Plus la température de frittage est élevée, plus les NTC sont susceptibles d’être endommagés au cours 
du frittage [13, 54, 55]. Il est donc important d’utiliser une température de palier la plus faible possible 
conduisant à un nanocomposite dense dans le but de limiter l’endommagement des NTC. Le couple de 
température et temps de palier retenus dans la suite de ce mémoire est donc (1350°C, 6 min). Ce cycle sera 

































Température de frittage (°C)
tpalier = 6 min
tpalier = 3 min
tpali r = 6 min
tpal r = 3 min
 61 
 
I.3.2.1.b Alumines de référence densifiées par SPS 
Pour évaluer, l’influence des NTC sur le frittage et la microstructure des nanocomposites  
NTC-alumine, la poudre d’alumine  brute a été densifiée avec le même cycle de frittage SPS (cycle standard) 
et sera notée A1350. Sa densité relative est de 99%. Cependant, les échantillons de nanocomposites et ceux 
d’alumine frittés à 1350°C n’auront pas les mêmes tailles de grains car les NTC inhibent la croissance 
granulaire de l’alumine. Les propriétés mécaniques dépendant de la taille des grains, il n’est pas toujours 
facile de découpler les effets provenant de la présence des NTC et de ceux liés à la diminution de la taille de 
grains des nanocomposites massifs (conséquence indirecte de la présence des NTC). Ainsi, pour comparer les 
propriétés des nanocomposites avec l’alumine, nous avons élaboré des échantillons avec une densité relative 
de 99% mais avec une taille de grains la plus faible possible. D’après l’étude réalisée par J. Gurt-Santanach 
[67, 128], les paramètres sont une température de 1150°C, une pression de 100 MPa appliquée en une minute 
au début du palier qui lui-même dure 5 minutes et une atmosphère sous vide. L’alumine massive élaborée sera 
notée A1150. 
Les surfaces de rupture sont présentées sur la figure I-17. L’échantillon A1350 présente à la fois des 
zones à rupture intergranulaire et des zones à rupture transgranulaire. Ce type de rupture sera appelé mixte. 
A1150 a une rupture très majoritairement intergranulaire. Les tailles moyennes de grains, évaluées à partir des 
images de MEB (Annexe VI), sont de respectivement 1,2 et 0,32 µm, ce qui est en accord avec les résultats 
obtenus par J. Gurt-Santanach [67]. 
  
Figure I-17 : Images de MEB des surfaces de rupture des alumines frittées à 1150°C (a) et 1350°C (b). 
 
Les échantillons A1150 et A1350 ont été analysés par spectroscopie Raman. Les spectres sont 
présentés sur la figure I-18. Les mêmes paramètres d’acquisition que ceux utilisés pour la poudre ont été 
choisis. On remarque que, par rapport à la poudre, il y a une augmentation de l’intensité des pics a1 et a2, 
identifiés précédemment comme correspondant à des ions Cr3+, impuretés de l’échantillon, ce qui pourrait être 




conditions de fluorescence de Cr3+ sont plus favorables. Cela contribuerait à un accroissement du signal en 
spectroscopie Raman. 
  
Figure I-18 : Spectre Raman de la poudre A et des alumines massives A1150 et A1350 (de bas en haut). 
 
I.3.2.1.c Caractéristiques des nanocomposites massifs densifiés par SPS avec le cycle 
standard 
Les échantillons 0,5Fe-AM et 1Fe-AM sont denses à 98% et la densité relative de 1Fe-AE est de 95%. 
Celle-ci est plus faible que celle de 99% mesurée pour 0,5Fe-AE  très certainement à cause de la teneur de 
6,4% mass. de carbone dans l’échantillon qui inhibe d’autant plus le processus de densification. Les surfaces 
de rupture des quatre échantillons nanocomposites densifiés à 1350°C pendant 6 minutes sous 150 MPa sont 
présentées sur la figure I-19. La taille moyenne des grains des échantillons massifs est similaire à celle de la 
poudre (~ 0,10 µm) mettant en évidence l’absence de croissance granulaire au cours du frittage. Le mode de 
rupture est intergranulaire. Nous avons vu ci-dessus que le frittage de la poudre d’alumine pure avec les 
mêmes conditions que celles du cycle de frittage des nanocomposites conduisait à des matériaux de taille de 
grains moyenne de 1,2 µm et avec un mode de rupture mixte. Ainsi, en accord avec les résultats de la 
littérature [13, 28, 29, 62, 74, 81, 83, 94], les NTC ont fortement inhibé la croissance granulaire des  
nanocomposites. Si la comparaison est effectuée avec l’alumine densifiée à 1150°C (Figure I-17a), on 
constate que les modes de ruptures sont similaires mais que la taille moyenne des grains de l’alumine        
(0,32 µm) est toujours supérieure bien que nous ayons voulu la minimiser le plus possible. Il est également 
possible que les couches de carbone observées par MET à la surface des grains d’alumine des poudres 
nanocomposites (Figures I-8d-h), et conduisant à des films qui apparaissent sur certaines images MEB 
(flèches, Figure I-19c), nuisent également à la croissance granulaire. Sur les surfaces de rupture de 0,5Fe-AE 
(Figure I-19a) et de 0,5Fe-AM (Figure I-19c), de nombreux NTC émergent d’entre les grains d’alumine. Dans 
la plupart des cas, ils sont courts. Ils ont pu être sectionnés au cours de la rupture du matériau ou, déjà, au 
cours du frittage. Des amas nanométriques sont également observables aux joints de grains. Il a été montré 
dans des études antérieures qu’ils correspondaient à du carbone [62, 67]. Leur présence aux joints de grains 
est synonyme de dégradation des NTC. Ce phénomène est accentué pour les teneurs les plus élevées en NTC, 
quel que soit le type de NTC (issus de la synthèse in situ avec du méthane ou de l’éthylène). Les NTC 
semblent donc très endommagés après le frittage SPS à 1350°C pendant 6 minutes sous 150 MPa. 
















Figure I-19 : Images de MEB des surfaces de rupture de 0,5Fe-AE (a), de 1Fe-AE (b), de 0,5Fe-AM (c)  
et de 1Fe-AM (d) frittés avec le cycle standard. 
 
 
Figure I-20 : Diffractogrammes de rayons X de 1Fe-AM et 1Fe-AE : poudres et échantillons massifs 
frittés avec le cycle standard. 
 
Les diffractogrammes de rayons X de 1Fe-AE et 1Fe-AM montrent la présence de cémentite en faible 
quantité par rapport à l’alumine mais cependant un peu plus importante que dans les poudres nanocomposites 
correspondantes (Figure I-20). Elle peut provenir de la réaction entre le carbone, désordonné ou NTC, et les 
































particules catalytiques présentent dans les échantillons. Cette réaction est donc une des sources possibles de 
l’endommagement des NTC au cours du frittage. Pour 1Fe-AE, il semble également que le pic majoritaire de 
-Fe, correspondant au plan (110) à d110 = 0,203 nm, soit identifiable. Il pourrait résulter du grossissement des 
nanoparticules de fer au cours du frittage. 
Les spectres Raman des nanocomposites massifs et de leur poudre respective sont présentés sur la 
figure I-21.  
  
  
Figure I-21 : Spectres Raman de 0,5Fe-AE (a), 1Fe-AE (b), 0,5Fe-AM (c) et 1Fe-AM (d) : poudres (ligne noire) et échantillons 
massifs (ligne grise) frittés avec le cycle standard. 
 
Dans tous les cas, les pics a1 et a2 sont nettement observables sur les spectres des matériaux massifs. 
Comme dans le cas de l’alumine pure, il semble qu’au cours du frittage, les ions Cr3+ se réarrangent pour se 
positionner dans un site pour lequel les conditions de fluorescence en spectroscopie Raman sont plus 
favorables. Pour tous les nanocomposites massifs, on observe une augmentation de l’intensité de la bande D et 
de la bande D’ par rapport à celles des spectres des poudres. Cela prouve l’endommagement des NTC au 
cours du frittage, ce qui est en accord avec les images de MEB (Figure I-19). Les bandes D et G sont 
également décalées vers des nombres d’onde plus élevés. Or il a été montré par Puech et al. [130], au cours 
d’une expérience in situ de spectroscopie Raman, qu’il existe une dépendance linéaire entre le déplacement en 
fréquence de la bande G et la pression isostatique (jusqu’à 12 GPa) appliquée à des DNTC. Cela suggère que 
les NTC au sein des échantillons massifs sont comprimés par les grains d’alumine qui les entourent. Les 
contraintes résiduelles proviennent en partie d’une différence de rétraction des NTC et de l’alumine au cours 
du refroidissement lors du cycle de frittage à cause de la différence entre leur coefficient de dilatation 












































































thermique [54]. Ce phénomène a déjà été rapporté dans la littérature relative aux nanocomposites NTC-Al2O3 
[14, 27, 54]. 
I.3.2.1.d Influence de la pression uniaxiale exercée au cours du frittage SPS 
Huang et al. [53] ont montré par spectroscopie Raman que les NTC pouvaient être endommagés au 
cours du frittage SPS. Une de leurs hypothèses est que les NTC, soumis à de très fortes densités de courant, 
car l’alumine est isolante électrique, deviendraient beaucoup moins résistants à l’application d’une pression à 
haute température. Pour étudier l’influence de la pression sur l’endommagement des NTC, nous avons préparé 
un matériau cru par pré-compactage à partir de la poudre 0,5Fe-AE, et soumis celui-ci au cycle thermique 
(1350°C, 6 min) en SPS sans exercer de pression uniaxiale. La densité relative n’est que de 82%, contre 99% 
pour un cycle effectué avec une pression uniaxiale de 150 MPa exercée pendant le palier en température 
(Figure I-15). Cette dernière valeur montre bien qu’en l’absence de pression appliquée au cours du frittage, la 
température de 1350°C pendant un palier de 6 minutes ne permet pas de densifier ce matériau. D’autre part, 
pour s’assurer que les NTC ne subissent pas de dommages au cours du pré-compactage à température 
ambiante, nous avons aussi caractérisé un matériau cru, dont la densité relative est de 66%. Sur les images de 
MEB de la surface de rupture du matériau cru 0,5Fe-AE (Figure I-22a), des NTC seuls ou en faisceaux de 
quelques NTC et des fibres courtes sont observables. Les images sont similaires à celles de la poudre (cf. 
I.3.1.3.). Sur les images de MEB de la surface de rupture de l’échantillon fritté à 1350°C sans pression, de 
nombreux NTC très courts et toujours des fibres courtes sont observables entre les grains d’alumine ou à leur 
surface (Figure I-22b). La faible longueur des NTC met en évidence leur endommagement. D’autres zones 
présentent de nombreux amas nanométriques (Figure I-22d) similaires à ceux observés dans l’échantillon fritté 
sous une pression de 150 MPa (Figure I-22c). Cela montre que, même en l’absence de pression appliquée, les 
NTC s’endommagent au cours du frittage SPS à 1350°C. De plus, il faut noter qu’il n’y a pas non plus eu de 
croissance granulaire au cours du frittage sans pression. Cela montre bien le pouvoir inhibiteur des NTC ou du 
carbone de l’échantillon à la croissance des grains. Les échantillons analysés par DRX montrent dans les deux 
cas la production, au cours du frittage, de carbures de fer qui peuvent être une des sources d’endommagement 







Figure I-22 : Images de MEB des surfaces de rupture de 0,5Fe-AE : matériau cru pré-compacté sous 200 MPa (a), échantillon 
fritté à 1350°C sans application de pression (b, d), échantillon fritté à 1350°C sous 150 MPa (c). 
 
Sur les spectres Raman des échantillons aux différentes étapes de la mise en forme et différents cycles 
de frittage, les intensités des bandes D et D’ n’augmentent pas significativement entre les spectres de la 
poudre et du matériau cru (Figure I-23). L’étape de pré-compactage à 200 MPa ne semble pas induire 
d’endommagement des NTC. Par contre, les intensités des bandes D et D’ augmentent fortement sur les 
spectres des échantillons massifs élaborés à 1350°C, que ce soit avec ou sans l’application de la pression 
uniaxiale. Cela prouve que, même en l’absence de pression au cours du frittage, les NTC s’endommagent, ce 
qui est en accord avec les observations des images de MEB et la formation de carbures de fer détectée par 
DRX. Il semble donc que le paramètre contrôlant l’endommagement des NTC soit la température et non la 






Figure I-23 : Spectres Raman de 0,5Fe-AE, de bas en haut : poudre, matériau cru pré-compacté sous 200 MPa, échantillon 
fritté à 1350°C sans application de pression et échantillon fritté à 1350°C sous 150 MPa.  
 
I.3.2.1.e Influence du temps de refroidissement au cours du frittage SPS 
Pour diminuer les contraintes résiduelles de compression s’exerçant sur les NTC dans les échantillons 
massifs et liées à des différences de dilatation thermique de l’alumine et des NTC [54], un échantillon de 
0,5Fe-AM a été réalisé avec un temps de refroidissement de 30 minutes au lieu de 7 minutes pour le cycle 
standard par SPS. Nous pensions que cela permettrait aux grains d’alumine et aux NTC de s’accommoder 
avec un endommagement moindre des NTC au cours du refroidissement. Néanmoins, la surface de rupture est 
similaire à ce qui a été présenté précédemment pour un échantillon 0,5Fe-AM densifié avec le cycle standard 
(Figure I-19c). Les NTC sont souvent courts (de longueur ~ la taille moyenne des grains d’alumine) et de 
nombreux amas nanométriques formés très probablement de carbone sont identifiables aux joints de grains 
(Figure I-24). 
  
Figure I-24 : Images de MEB de la surface de rupture de 0,5Fe-AM fritté avec un refroidissement quatre fois plus lent que pour 
le cycle standard. 
 
Le spectre Raman du matériau massif densifié avec un refroidissement plus lent est similaire à celui 
d’un échantillon densifié dans les conditions classiques de frittage (non présenté). De plus, pour les deux 
cycles de frittage, nous observons un décalage identique des bandes D et G vers les nombres d’onde plus 


















élevés. Cela signifie que les NTC ne sont pas moins contraints lorsque le refroidissement du cycle de frittage 
est plus lent. 
I.3.2.1.f Densification par frittage sous charge 
Les poudres nanocomposites 0,5Fe-AM et 1Fe-AM, qui ont été densifiées par SPS avec le cycle 
standard, ont également été frittées sous charge (HP) pour comparer les microstructures et en particulier les 
endommagements des NTC. Un pré-compactage des poudres nanocomposites à température ambiante avec 
une pression de 200 MPa est également réalisé pour obtenir un matériau cru. Il est ensuite introduit dans un 
moule en graphite et fritté sous vide secondaire suivant le cycle de la figure I-25.  
 
Figure I-25 : Cycle de frittage HP. 
 
Les densités relatives sont rapportées dans le tableau I-5. Tous les échantillons ont une densité relative 
supérieure ou égale à 95%. Lorsque la teneur en carbone augmente, la densité relative des échantillons 
densifiés par HP diminue. Cela est certainement lié aux NTC et, plus généralement, au carbone aux joints de 
grains qui s’opposent au processus de densification. On remarque que les densités relatives des échantillons 
densifiés par HP sont inférieures à celles des échantillons comparables densifiés par SPS avec le cycle 
standard. Bien que la température de palier soit plus élevée par HP (1450°C contre 1350°C par SPS), la 
pression appliquée est moindre, à cause des limitations de l’appareillage, qu’en frittage SPS (43 MPa contre 
150 MPa), ce qui est de nature à expliquer la densité relative plus élevée obtenue par SPS. 
Tableau I-5 : Densité relative (%) des échantillons frittés par SPS avec le cycle standard et par HP. 
Échantillon SPS HP 
0,5Fe-AM 98 ± 1 96 ± 1 
1Fe-AM 98 ± 1 95 ± 1 
 
Sur les surfaces de rupture des échantillons frittés par SPS, pour 0,5Fe-AM (Figures I-26a et I-26b) et 
1Fe-AM (non présentée), des NTC souvent isolés sont observés. Néanmoins, dans beaucoup de zones, les NTC 



















observables. Sur les surfaces de rupture de 0,5Fe-AM densifié par HP, on observe uniquement des NTC très 
courts (Figure I-26c), difficilement visibles sur les images à fort grandissement (Figure I-26d). Il semble donc 
que l’endommagement des NTC soit plus important lors du frittage HP que SPS. La pression au cours du 
frittage HP est plus faible que celle appliquée au cours du cycle SPS et n’explique pas l’endommagement plus 
important observé. Mais la température de palier plus élevée au cours du cycle HP (1450°C au lieu de 1350°C 
par SPS) et le temps global de maintien du matériau à haute température plus long (vitesses de chauffage et de 
refroidissement plus faibles, palier plus long) sont des raisons bien suffisantes. Cela confirmerait l’hypothèse 
émise précédemment que l’endommagement des NTC est essentiellement provoqué par la haute température 
(cf. I.3.2.1.d). La taille moyenne de grains des échantillons densifiés par HP est équivalente à celle de ceux 
frittés par SPS. Malgré l’augmentation de la température de frittage, la croissance granulaire de l’alumine a été 
inhibée par le carbone de la poudre nanocomposite (NTC et carbone désordonné à la surface des grains). 
  
  
Figure I-26 : Images de MEB des surfaces de rupture de 0,5Fe-AM fritté par SPS avec le cycle standard (a, b) ou par  HP (c, d). 
 
Les spectres obtenus par spectroscopie Raman des échantillons massifs densifiés par HP (non 





par imagerie MEB, des NTC doivent également être présents au sein des échantillons car des RBM sont 
identifiables sur les spectres. 
I.3.2.1.g Conclusion sur les nanocomposites massifs élaborés à partir de poudres  
NTC-(-Al2O3) préparées par synthèse in situ des NTC 
Le frittage SPS d’une poudre nanocomposite NTC-Al2O3 à 3,1% mass. de carbone a été optimisé dans 
le but d’obtenir des échantillons massifs de densité relative supérieure à 98% avec une température de frittage 
la plus faible possible. Le cycle standard retenu est une température de palier de 1350°C maintenue pendant 6 
minutes avec une pression appliquée de 150 MPa. L’application de ce cycle de frittage aux autres poudres 
nanocomposites de teneurs en carbone comprises entre 2 et 6% mass. a conduit à l’obtention de matériaux 
denses à plus de 95%. Par spectroscopie Raman, il est délicat d’estimer la qualité réelle des NTC dans les 
poudres à cause de la proportion importante de carbone désordonné au sein des poudres nanocomposites, 
particulièrement  pour celles qui ont été élaborées à partir du méthane, mais les rapports ID/IG des échantillons 
massifs produits sont toujours supérieurs à ceux des poudres correspondantes indiquant un certain 
endommagement des NTC au cours du frittage. Même avec d’autres conditions de frittage (sans pression 
appliquée, refroidissement plus lent, par HP), cet endommagement n’a pu être limité.  Le phénomène est plus 
marqué pour les poudres nanocomposites dont les NTC ont été synthétisés in situ à partir de l’éthylène. Ces 
conclusions sont en accord avec les observations de MEB qui montrent de nombreux NTC courts et/ou de 
nombreux amas nanométriques de carbone entre les grains d’alumine, indiquant la dégradation importante des 
NTC au cours du frittage.  
Comme il a été montré dans [55] et [41], il semble que la température du palier de frittage soit un 
paramètre contrôlant l’endommagement des NTC, indépendamment des intensités traversant l’échantillon lors 
du frittage SPS. Nous avons également montré que la pression appliquée (jusqu’à 150 MPa) au cours du 
frittage ne semble pas être un paramètre important pour le contrôle de l’endommagement des NTC des 
poudres nanocomposites élaborées par synthèse in situ des NTC. En revanche, l’application de la pression est 
nécessaire pour atteindre des densités relatives d’au moins 95%. L’endommagement pourrait alors provenir 
d’une qualité insuffisante des NTC, couplé au fait que les échantillons contiennent des proportions 
importantes de SNTC, en particulier pour les échantillons synthétisés avec un mélange C2H4-H2-Ar. En effet, 
les SNTC sont plus sensibles à l’endommagement que les DNTC et les MNTC, particulièrement quand ils 
sont individualisés.  
Tous les échantillons massifs élaborés ont une taille moyenne de grains proche de 0,10 µm pour des 
températures de frittage comprises entre 1250 et 1450°C. Le grossissement des grains au cours du frittage est 
donc négligeable ou très faible. Il semble que l’inhibition de la densification et de la croissance des grains soit 
due à la présence des NTC mais également à la présence de carbone à la surface des grains d’alumine. 
Il est important de noter que les NTC sont contraints au sein des nanocomposites massifs. Cela limite 
leur niveau de contrainte admissible au cours de sollicitations mécaniques. En effet, pour les échantillons 
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densifiés avec le cycle standard, ils se sont cassés lors des découpes nécessaires à la préparation des 
éprouvettes pour les essais mécaniques. Seul à partir des échantillons dont le refroidissement a été plus lent 
(par SPS ou par HP) un nombre suffisant d’éprouvettes a pu être réalisé. Il semble donc que, bien que 
l’analyse par spectroscopie Raman montre que les NTC sont autant contraints que dans les autres échantillons 
massifs, une meilleure accommodation des contraintes thermiques ait pu avoir lieu au cours du 
refroidissement. Les propriétés mécaniques et la conductivité électrique seront ainsi présentées dans la partie 
I.5 pour des échantillons élaborés à partir d’une poudre à 2% mass. de carbone synthétisée avec un mélange 
CH4-H2 (notée P1) et densifiés par SPS avec un refroidissement plus lent ou par HP (noté respectivement S1L 
et HP1). 
I.3.2.2 Nanocomposites massifs NTC-Al2O3 issus de poudres NTC-(-Al2O3) 
Une analyse thermique différentielle (ATD, Annexe IV) de la poudre -Al2O3 a été effectuée sous air 
(non présentée). Un pic clairement identifiable de flux de chaleur avec un maximum à 1166°C indique la 
transition de l’alumine à l’alumine . Elle s’accompagne de la formation d’une microstructure vermiculaire 
comportant de larges porosités [131]. Cette dernière limite fortement l’aptitude à la densification des 
matériaux et le maintien des grains à une taille nanométrique. 
I.3.2.2.a Frittage haute température, 150MPa 
La poudre 1Fe-GE (cf. I.3.1.4) a été utilisée pour expérimenter le frittage à haute température avec une 
charge appliquée de 150 MPa. La densité relative du matériau pré-compacté avec une pression de 200 MPa est 
de 49%, donc inférieure à celle du matériau élaboré à partir de 0,5Fe-AE (cf. I.3.2.1.d). Il est possible que cela 
soit directement lié à la présence de beaucoup plus de NTC dans 1Fe-GE que dans 0,5Fe-AE (cf. I.3.1.3 et 
I.3.1.4). Aucune transformation de phase n’a eu lieu au cours du pré-compactage. Le matériau cru a ensuite 
été placé dans un moule en graphite. Le cycle de frittage SPS standard avec une modification du moment 
d’application de la pression a été choisi. En effet, dans le but de limiter la formation de la structure 
vermiculaire de l’alumine, la pression est appliquée à 950°C pendant une minute (Figure I-27a), c’est-à-dire 
avant le début de la transformation de phase → . La courbe de retrait d’un échantillon fritté à 1350°C est 
présentée sur la figure I-27b. La transformation de phase est visible entre 1050 et 1200°C. L’analyse par DRX 
de l’échantillon massif a permis de vérifier que toute la phase  s’est transformée en phase  au cours du 
frittage. Sa densité relative est de 87%. Il est possible que, en partie, à cause de la formation de la structure 
vermiculaire, le processus de densification ait été limité. Une augmentation de la température de frittage à 
1450°C ne permet pas d’augmenter la densité relative (88%). Cela montre la difficulté à densifier ce type de 
matériau. Pour améliorer l’aptitude au frittage, il aurait été intéressant d’ajouter à la poudre -Al2O3 des 





Figure I-27 : Cycle de frittage à haute température et sous 150 MPa de 1Fe-GE (a) et courbe de retrait associée (b). 
 
Les images de MEB de la surface de rupture de l’échantillon densifié à 1350°C montrent une 
microstructure avec une répartition bimodale de tailles de grains. En effet, il y a des zones avec des tailles de 
grains de l’ordre de 100 nm, comportant également des NTC mais surtout beaucoup de carbone recouvrant les 
grains (Figure I-28a), et d’autres zones avec des tailles de grains de l’ordre du micromètre (Figure I-28b). 
Dans ces dernières régions, très peu de NTC sont observables : seuls quelques-uns sont en position 
intragranulaire. La rupture est mixte ce qui n’était pas le cas dans le premier type de zone. De plus, de 
nombreuses porosités qui atteignent parfois 100 nm sont également identifiables. Cela est en accord avec la 
densité relative de 87% qui a été déterminée pour cet échantillon. Dans les zones à taille de grains 
submicronique, la présence de beaucoup de carbone, sous forme de NTC, d’amas nanométrique ou de couche 
provenant de la dégradation des NTC, semble avoir fortement inhibé la croissance granulaire. 
L’endommagement des NTC observé sur les surfaces de rupture est en accord avec les analyses par 
spectroscopie Raman (non présentées). En effet, le rapport ID/IG de la  poudre est  de 0,49 (Figure I-14) et ceux 
des échantillons densifiés sont toujours supérieurs à 1,2. Il est également possible que, lors de la 
transformation de phase, les NTC, qui empêchent la formation de la microstructure vermiculaire, soient trop 











































Figure I-28 : Images de MEB des surfaces de rupture de 1Fe-GE fritté à haute température et sous 150 MPa. 
 
I.3.2.2.b Frittage à 700°C, haute pression 
La poudre 2Fe-GE (cf. I.3.1.4) a été retenue pour une opération de frittage à basse température et haute 
pression. Le cycle de frittage est présenté sur la figure I-29. La poudre a été préalablement compactée sous 
200 MPa. Puis, le matériau cru a été placé dans un moule en carbure de tungstène stabilisé au cobalt, ce qui 
permet d’atteindre de plus hautes pressions qu’avec un moule en graphite. La température de 700°C 
correspond à celle maximale que peut supporter le moule en WC-Co. Deux échantillons nanocomposites  
(C-0,5GPa et C-1GPa) ont été frittés respectivement à 0,5 et 1 GPa . Pour comparaison, le même cycle a été 
appliqué à de la poudre -Al2O3 sans NTC (échantillon G-1GPa). Les noms des échantillons, les teneurs en 
carbone, les paramètres de frittages et les densités sont présentés dans le tableau I-6. 
 

















Tableau I-6 : Nanocomposites massifs NTC-(-Al2O3) : poudre, teneur en carbone (Cn), température (Tfrittage) et pression 
(Pfrittage) de frittage et masse volumique (ρ). 
Échantillon Poudre Cn (% mass.) Tfrittage (°C) Pfrittage (GPa) ρ (g.cm-3) 
C-0,5GPa 2Fe-GE 9,6 700 0,5 2,50 
C-1GPa 2Fe-GE 9,6 700 1 3,49 
      
G-1GPa G - 700 1 3,47 
 
La structure vermiculaire liée à la transformation de phase est identifiable sur les images de MEB de  
G-1GPa (Figures I-30a et I-30b). L’échantillon massif obtenu est de phase -Al2O3. Toute la poudre de départ 
-Al2O3 semble donc s’être transformée dans les conditions de frittage bien que la température ne soit que de 
700°C. Ce résultat ne coïncident pas avec le diagramme (P,T) de la transformation de phase →  , établi par 
Liao et al. [133], qui ne prévoyait aucune transformation de phase pour les conditions utilisées. L’alumine à 
plus faible taille de cristallites utilisée dans notre étude pourrait être plus réactive et expliquer cette différence. 
La masse volumique de G-1GPa n’est cependant que de 3,47 g.cm-3 et elle est donc inférieure à 3,98 g.cm-3, 
valeur correspondant à celle de l’alumine  (densité relative de 87%). C’est très certainement la formation de 
la structure vermiculaire qui a empêché d’atteindre une densification complète de l’échantillon massif.  
  
  







Figure I-31 : Diffractogrammes de rayons X de C-0,5GPa et C-1GPa (de bas en haut). 
 
Pour les échantillons contenant des NTC, si le frittage est effectué sous 0,5 GPa, il semble qu’aucune 
transformation de phase n’ait lieu (Figure I-31). Les grains d’alumine des surfaces de rupture (Figure I-30c) 
ressemblent à ceux de la poudre (Figure I-11b). Aucune zone avec des grains plus gros (de l’ordre de 100 nm) 
n’est observable. La densité relative, calculée à partir de la masse volumique des NTC et de celle de l’alumine 
, est de 84%. L’échantillon massif n’est donc pas complètement densifié. Des NTC sont observables en 
faisceaux sur la surface de rupture. Si la pression au cours du frittage est augmentée à 1 GPa, la phase très 
majoritaire est l’alumine  (Figure I-31). Il est possible que de faibles quantités d’alumine  ou θ subsistent. 
Cependant, il n’est pas évident d’indexer les pics, certains d’entre eux pouvant également être assimilables à 
Al4C3. La présence de cette phase prouverait qu’une proportion des NTC ait été consommée par l’alumine au 
cours du cycle de frittage. Si la masse volumique théorique est calculée à partir de celles de l’alumine  et des 
NTC, la densité relative est de 99%. Sur les surfaces de rupture (Figure I-30d), des NTC courts sont 
observables mais on voit surtout beaucoup d’amas de carbone recouvrant les surfaces des grains, 
caractéristiques de la dégradation des NTC. Si nous comparons avec l’allure des grains de la céramique 
alumine qui a été densifiée dans les mêmes conditions, nous remarquons qu’en présence de NTC, la formation 
de la microstructure vermiculaire est inhibée et les grains restent beaucoup plus fins (~ 100 nm). Par ailleurs, 
la densité relative de l’échantillon C-1GPa est supérieure à celle de G-1GPa, ce qui signifie qu’en empêchant 
la formation de la structure vermiculaire, les NTC facilitent la densification du nanocomposite massif. 
Les spectres Raman de la poudre et des nanocomposites massifs associés sont présentés sur la figure  
I-32. Les signaux sont similaires pour la poudre et pour C-0,5GPa montrant très peu d’endommagement des 
NTC lorsque la pression subie au cours du cycle thermique n’est que de 0,5 GPa. En revanche, 
l’endommagement est très important lorsque la pression appliquée au cours du frittage est de 1 GPa. En effet, 
le rapport ID/IG de l’échantillon massif est alors trois fois plus important que celui de la poudre. De plus, la 
bande D’ caractéristique, comme la bande D, de la présence de carbone désordonné dans l’échantillon est  
observée. Les pics D et G sont également très décalés vers des nombres d’onde plus élevés. Cela met en 
évidence que les NTC au sein de l’échantillon massif C-1GPa sont fortement contraints, très certainement à 
cause de la transformation de phase de l’alumine. Ces observations sont en accord avec la quantité très 


















importante d’amas nanométriques de carbone observés par MEB et la diminution de la taille de grains de la 
phase  en présence de NTC.   
 
Figure I-32 : Spectres Raman de la poudre 2Fe-GE et des échantillons massifs C-0,5GPa et C-1GPa (de bas en haut). 
 
I.3.2.2.c Conclusion sur les nanocomposites massifs élaborés à partir de poudres  
NTC-(-Al2O3) préparées par synthèse in situ des NTC 
En frittant une poudre 1Fe-GE à 1350 ou 1450°C sous 150 MPa, les échantillons massifs ne sont 
denses qu’à 87%. La limitation du processus de densification est liée à la présence des NTC et aux 
transformations de phase de l’alumine au cours du frittage. Une microstructure bimodale est observée : 
certaines zones comportent des grains de l’ordre du micromètre et sont en général avec des pores et pauvres en 
NTC alors que d’autres avec une très faible taille de grains contiennent des NTC, situés aux joints de grains en 
quantité beaucoup plus importante. Cependant, ceux-ci sont fortement endommagés.  
Le frittage à 700°C sous 1 GPa de la poudre nanocomposite 2Fe-GE permet l’obtention d’échantillons 
denses car les NTC limitent la formation de la structure vermiculaire liée à la transformation de phase →  
de l’alumine. C’est la première fois que des nanocomposites NTC-Al2O3 sont frittés à basse température et 
haute pression. Cependant, la pression de 1 GPa conduit à un très fort endommagement des NTC qui ont du 
mal à résister et qui se retrouvent fortement comprimés dans les échantillons massifs. 
I.3.2.3 Conclusion sur les nanocomposites massifs NTC-Al2O3 à partir de poudres 
préparées par synthèse in situ des NTC 
L’élaboration de nanocomposites massifs à haute température (≤ 1350°C) et sous pression 
modérée (≤ 150 MPa) à partir de poudres nanocomposites NTC--Al2O3) conduit à des matériaux de 
densité relative supérieure à 95%. Des températures de frittage supérieures à celles de l’alumine pure 
ont été nécessaires à cause de l’inhibition du frittage provoquée par les NTC et le carbone pyrolytique 
situé en surface des grains au frittage. Que les poudres soient frittées par HP ou par SPS, les NTC sont 
toujours endommagés au sein des matériaux massifs. Lorsque la poudre est un nanocomposite  
NTC-(-Al2O3), la transformation de phase, accompagnée de la formation d’une structure vermiculaire 
nuit fortement à la densification et également aux NTC qui se retrouvent très comprimés au sein du 
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matériau massif. Il a également été vu que les NTC limitent la formation de cette structure 
vermiculaire. L’élaboration de nanocomposites à partir d’une poudre NTC-(-Al2O3) à 700°C et avec 
une pression de 1 GPa semble une voie prometteuse pour obtenir des matériaux densifiés à 99% à taille 
de grains submicroniques. Cependant, la très forte pression appliquée induit un endommagement 
important des NTC. 
L’endommagement des NTC semble difficilement évitable au cours du frittage. La cause 
principale semble être la mauvaise qualité des NTC déjà au sein de la poudre les rendant peu résistants 
au frittage à haute température sous 150 MPa ou à basse température sous très haute pression. Il est 
également possible que les SNTC en quantité importante, voire majoritaire, individualisés ou répartis 
en faisceaux de faibles diamètres résistent difficilement au frittage même en l’absence de pression 
appliquée. Pour le frittage à basse pression, il semble cependant délicat d’envisager une diminution de 
la température à cause des NTC qui  s’opposent à la densification des matériaux. Le paramètre de 
frittage qui semble néanmoins bénéfique pour la tenue mécanique du matériau semble être une 
augmentation de la durée de refroidissement. Il est possible que les temps plus longs permettent un 
meilleur réarrangement des contraintes thermiques résiduelles au sein de l’échantillon et favorise sa 
cohésion.  
Pour obtenir des nanocomposites massifs avec des NTC peu endommagés par le frittage, il 
semble nécessaire d’augmenter la qualité des NTC déjà au sein de la poudre et de limiter les 
proportions de carbone désordonné au sein de l’échantillon. L’orientation de la sélectivité de la synthèse 
vers les DNTC au détriment des SNTC semble également souhaitable. Il n’a pas été possible d’obtenir 
de telles caractéristiques par la voie de synthèse in situ des NTC au sein d’une poudre nanocomposite. 
La voie d’élaboration par mélange est intéressante car elle permet de choisir les caractéristiques des 
NTC utilisés (nombre de parois moyen, qualité, longueur). C’est pourquoi elle a été envisagée et est 
présentée dans la partie suivante. 
I.4 NANOCOMPOSITES NTC-AL2O3 : À PARTIR DE POUDRES PRÉPARÉES 
PAR  MÉLANGE 
L’alumine utilisée dans cette partie du mémoire est la même poudre commerciale -l(Taimei 
Chemicals Co. Ltd., dgrains = 100 nm)que celle utilisée précédemment (cf. I.3.1.1). Différents protocoles de 
mise en suspension et de mélange par sonication (bain et/ou sonde à ultrasons) couplée à une agitation 
mécanique ont été développés. La différence de masses volumiques entre l’alumine et les NTC 
(respectivement, 3,98 g.cm-3 et environ 2 g.cm-3) n’est pas favorable à l’obtention d’une suspension mixte 
stable. C’est pourquoi, pour figer l’état de dispersion obtenu après mélange et éviter la sédimentation de 
l’alumine au cours du séchage, les suspensions NTC-Al2O3 ont été congelées et séchées par lyophilisation.  
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Pour comparer les nanocomposites avec ceux qui ont été présentés au paragraphe précédent, et dont 
les NTC, principalement mono- et bi-parois, ont été synthétisés in situ, des DNTC de très bonne qualité ont 
été sélectionnés. De plus, pour étudier l’impact du type de NTC sur les diverses propriétés des 
nanocomposites NTC-Al2O3, deux types de MNTC dont les longueurs et le nombre de parois sont différents 
ont également été utilisés. L’élaboration et la caractérisation des nanocomposites DNTC-Al2O3 et         
MNTC-Al2O3 seront présentées successivement. 
I.4.1 Nanocomposites DNTC-Al2O3 
I.4.1.1 Les DNTC  
Les DNTC sont synthétisés selon la procédure mise au point par l’équipe NNC [125]. Le matériau 
catalytique Mg0,99(Co0,75Mo0,25)0,01O est synthétisé par combustion puis soumis à un traitement CCVD 
(1000°C, 18% mol. CH4 – 82% mol. H2, débit total 15 L.h-1, vitesse de montée et de descente en température 
de 5°C.min-1) de manière à obtenir une poudre nanocomposite NTC-Co/Mo-MgO. Cette dernière est mise en 
suspension dans une solution aqueuse d’acide chlorhydrique à 37% afin de dissoudre la magnésie (MgO) et la 
plupart des particules métalliques catalytiques sans toutefois endommager les DNTC [125, 134]. La 
suspension de DNTC est ensuite lavée à l’eau distillée jusqu’à neutralisation. Les DNTC peuvent être soit 
maintenus en suspension, soit lavés à l’éthanol et séchés dans une étuve (12 h, 80°C). Par ATG (non 
présentée), la teneur en carbone des NTC extraits a été évaluée à 93%, ce qui est en accord avec la valeur 
déterminée par analyse élémentaire par C. Tilmaciu pour ces DNTC [135]. 
 
Figure I-33 : Spectre Raman caractéristique des DNTC. 
 
Un spectre Raman caractéristique est présenté sur la figure I-33. Le rapport ID/IG entre l’intensité de la 
bande D et celle de la bande G est égal à 0,13 et varie très peu d’un lot de synthèse à un autre. Les NTC ainsi 
synthétisés ont des caractéristiques très reproductibles. La surface spécifique mesurée est de 1000 ± 100 m².g-1 
et leur longueur peut atteindre plusieurs dizaines de micromètres. Une image de MET-HR caractéristique est 
présentée sur la figure I-34a. La distribution du nombre de parois (Figure I-34b) et celles des diamètres 
internes et externes (Figures I-34c et I-34d) ont été déterminées à partir de la mesure d’une centaine de NTC 
sur de telles images. Les NTC sont pour la plupart des DNTC (80%) de diamètre extérieur compris entre 1 et 
















3 nm et de diamètre intérieur compris entre 0,5 et 2,5 nm [125]. La masse volumique, calculée à partir de ces 
caractéristiques, est de 1,80 g.cm-3 [10]. 
    
Figure I-34 : Image de MET-HR caractéristique des DNTC [126] (a), distribution du nombre de parois de 96 NTC (b), 
distribution des diamètres internes (di) et externes (de) des 96 NTC (c), distribution des diamètres internes (di) et externes (de) 
des DNTC uniquement (d) [125]. 
  
I.4.1.2 Élaboration de nanocomposites DNTC-Al2O3 à partir de DNTC bruts 
Poudres nanocomposites : 
Le mélange des DNTC et de la poudre d’alumine est effectué en milieu aqueux. Le protocole se divise 
en trois étapes : 
- mise en suspension des DNTC non séchés issus du lavage, avec agitation par ultrasons et/ou 
mécanique, 
- mise en suspension de l’alumine avec agitation par ultrasons et/ou mécanique pour désagglomérer la 
poudre dont la taille des agglomérats est proche de 1 µm, 
- mélange des deux suspensions et agitation mécanique et/ou par ultrasons pour obtenir une suspension 
mixte DNTC-Al2O3. 
Les points iso-électriques retenus pour l’alumine et les DNTC sont respectivement de 8-9 [137] et  6 
[138]. Dans une suspension suffisamment basique, les charges de surface des grains d’alumine et des DNTC 
sont négatives et suffisantes pour permettre une stabilisation par répulsions électrostatiques. Le pH des 
solutions aqueuses a donc été fixé à 12 par ajout d’ammoniaque (32%).  
Différents protocoles de mise en suspension avec mélange par sonication (bain et/ou sonde à 
ultrasons) couplée à une agitation mécanique ont été développés. Parmi les nombreuses combinaisons testées 
entre type de sonication et temps de dispersion pour les suspensions de DNTC, d’alumine et de DNTC-Al2O3, 
seuls trois protocoles de préparation de la suspension mixte sont présentés sur la figure I-35 : mélanges à 










































Figure I-35 : Protocoles de préparation des poudres nanocomposites par mélange à « faible énergie » (a),  
à « énergie modérée » (b), à « forte énergie » (c). BUS : bain à ultrasons, M : agitation mécanique avec un barreau aimanté, 
SSC : sonde à ultrasons sans contact, S : sonde à ultrasons avec contact direct. 
 
Le mélange à « faible énergie », protocole (a), consiste à préparer les suspensions de DNTC et 
d’alumine avec un bain à ultrasons (BUS) puis à les agiter mécaniquement à l’aide d’un barreau aimanté (M). 
La suspension d’alumine est ensuite ajoutée à un prélèvement de la suspension de DNTC et la suspension 
mixte est mélangée par agitation mécanique. Le mélange à « énergie modérée », protocole (b), consiste à 
utiliser une sonde à ultrasons équipée d’un réacteur « Cup-Horn », appelée sonde sans contact (SSC). Cet 
appareillage est intéressant car il n’y a pas de contact direct entre la sonde et les DNTC (ce qui serait 
susceptible d’endommager les DNTC), ni entre la sonde et l’alumine (ce qui serait susceptible de détériorer la 
sonde par de longs contacts avec ce matériau abrasif). Les temps de mélange sont plus longs que ceux du 
premier protocole en vue d’améliorer la dispersion. La suspension contenant des DNTC est uniquement 
dispersée à la sonde à ultrasons sans contact alors que celle d’alumine est alternativement agitée avec la sonde 
sans contact et mécaniquement avec un barreau aimanté. Pour le mélange à « forte énergie », protocole (c), 
une agitation par sonde à ultrasons avec contact direct (S) couplée à une agitation mécanique avec un barreau 
aimanté a été retenue. Les temps de mélange ont été raccourcis par rapport au protocole (b) car lors d’un 
contact direct entre la sonde et le mélange, l’énergie reçue par la suspension est beaucoup plus élevée et le 
risque d’endommagement des NTC est donc beaucoup plus important. Les suspensions mixtes DNTC-Al2O3 
sont ensuite congelées et séchées par lyophilisation. Les détails des protocoles expérimentaux sont présentés 
en annexe I. La teneur en carbone visée dans les poudres nanocomposites est de 2% mass. Les poudres sont 
notées P2x, le nombre 2 correspondant au nombre de parois des DNTC avec x = a, b ou c en fonction du 
protocole de préparation suivi.  
 Les teneurs en carbone des poudres ont été déterminées par analyse élémentaire et les résultats sont 
regroupés dans le tableau I-7. Pour P2a, la teneur en carbone est supérieure à celle qui était visée (2% mass.) 
alors que pour P2b et P2c, elles sont inférieures. De tels écarts ont été remarqués pour la plupart des autres 
poudres nanocomposites élaborées par mélange et non présentées ici. Ils s’expliquent par la difficulté à 
connaître avec précision la masse exacte de DNTC en suspension aqueuse. En effet, après extraction, les 
CONGELATION + LYOPHILISATION
Al2O3 + H2O pH12
15 min BUS
15 min M
DNTC + H2O pH12
30 min BUS
30 min M
DNTC + Al2O3 + H2O pH12
1 min M
P2a
(a) Mélange à ‘‘faible énergie’’ :
P2b
DNTC + H2O pH12
15 min SSC
DNTC + Al2O3 + H2O pH12
1 h 30 SSC





(b) Mélange à ‘‘énergie modérée’’ :
Al2O3 + H2O pH12
15 min S+M
1 h M
DNTC + Al2O3 + H2O pH12
30 min S+M
DNTC + H2O pH12
30 min S+M
P2c
(c) Mélange à ‘‘forte énergie’’ :
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DNTC non séchés sont directement dispersés dans un volume d’eau connu mais la faible quantité d’eau 
résiduelle sur les NTC n’est pas prise en compte dans le volume d’eau total. De plus, la masse des DNTC 
prélevés peut également varier à cause de problèmes de sédimentation partielle de la suspension et/ou 
d’attraction électrostatique sur les parois des flacons ou autres ustensiles. 
Tableau I-7 : Poudres DNTC-Al2O3 élaborées par mélange : teneur en carbone (Cn) et rapport ID/IG. 
Label Cn (% mass.) ID/IG 
P2a 2,5 0,11 
P2b 1,6 0,26 
P2c 1,7 0,18 
 
Les spectres Raman des trois poudres étant semblables, seul le spectre Raman de P2c est présenté sur 
la figure I-36 et les rapports ID/IG sont récapitulés dans le tableau I-7.  
 
Figure I-36 : Spectre Raman de la poudre P2c. 
 
Les pics a1 et a2 sont nettement observables. Ils correspondant aux impuretés de chrome contenues 
dans l’alumine que nous avons déjà identifiées sur le spectre Raman de la poudre d’alumine (Figure I-18) et, 
dans une moindre mesure, sur les spectres des poudres nanocomposites synthétisées in situ (Figure I-10). Le 
rapport ID/IG de P2a (0,11) est similaire à celui des DNTC bruts (0,13) et ceux de P2b et P2c sont supérieurs 
mais restent faibles (respectivement, 0,26 et 0,18). Cela montre que les DNTC ne sont pas endommagés au 
cours de l’élaboration par le protocole (a) et qu’ils ne le sont que légèrement avec les protocoles (b) et (c). Le 
faible endommagement provient vraisemblablement de l’utilisation de la sonde à ultrasons et des temps 
d’agitation de la suspension mixte plus longs, les grains d’alumine pouvant abraser les parois des DNTC. Pour 
les trois poudres, il y a un faible décalage des nombres d’onde des pics D et G par rapport aux DNTC bruts   
(~ 4 cm-1) qui pourrait être dû aux interactions entre NTC et surface des grains d’alumine, plus marquées que 
dans les poudres préparées in situ, comme rapporté par Steiner et al. [139] pour des interactions NTC-SiO2. 
Nanocomposites  massifs: 
Les poudres nanocomposites P2a, P2b et P2c ont ensuite été densifiées avec le cycle de frittage SPS 
standard (cf. I.3.2.1.a), c’est-à dire à 1350°C pendant 6 minutes avec une pression de 150 MPa appliquée au 
palier. Les échantillons obtenus sont notés respectivement S2a, S2b et S2c. Les densités relatives, les rapports 
ID/IG, et les tailles moyennes de grains sont présentées dans le tableau I-8. 


















Tableau I-8 : Nanocomposites massifs DNTC-Al2O3 élaborés par mélange : densité relative (drelative), rapport ID/IG et les 2 
tailles moyennes de la distribution bimodale de la taille de grains (dgrains). 
Échantillon drelative (%) ID/IG dgrains (µm) 
S2a 97 ± 1 0,11 0,24 / 0,98 
S2b 99 ± 1 0,24 0,28 / 0,75 
S2c ~ 100 0,18 0,35 / 0,67 
 
Les densités relatives des nanocomposites sont supérieures ou égales à 97%, la valeur la plus faible 
correspondant à S2a. Les spectres Raman des échantillons massifs (non présentés) sont similaires à ceux des 
poudres (Figure I-36) et les rapports ID/IG sont quasiment identiques (Tableaux I-7 et I-8). Cela indique 
qu’aucun endommagement des DNTC n’a été induit par le frittage SPS. Les DNTC ont donc une bien 
meilleure résistance à l’endommagement que les NTC synthétisés in situ dans la poudre d’alumine  
(cf. I.3.2.1.c). La qualité structurale des NTC utilisés est donc un paramètre important qui conditionne leur 
résistance à l’endommagement au cours du frittage. Il est également probable que les DNTC s’endommagent 
moins que les SNTC, qui sont en proportion beaucoup plus élevée dans les poudres élaborées par synthèse  
in situ. Enfin, le fait que la plus grande partie des DNTC soient répartis en faisceaux peut également expliquer 
ce meilleur comportement, les NTC synthétisés in situ étant beaucoup plus individualisés dans les poudres 
nanocomposites. Sur les spectres des nanocomposites S2a, S2b et S2c, un léger décalage des bandes D et G 
(jusqu'à 12 cm-1) est à noter par rapport aux spectres des poudres correspondantes, mettant en évidence les 
contraintes de compression exercées par les grains d’alumine sur les DNTC au sein des échantillons massifs 
(cf. I.3.2.1.c). 
Les images de MEB des surfaces de rupture sont présentées sur la figure I-37. Sur la surface de 
rupture de S2a, des agglomérats plats de DNTC pouvant atteindre jusqu’à plusieurs dizaines de micromètres 
de long sont identifiables (carrés noirs, Figures I-37a et I-37b). Ils correspondent à des agglomérats présents 
au sein de la poudre qui ont été écrasés au cours de la compaction à 150 MPa, ce qui les a orientés 
perpendiculairement à l’axe de la pression appliquée. Leur présence contribue à la densité légèrement plus 
faible de cet échantillon (97%, Tableau I-8). Pour S2b et S2c, aucun agglomérat de DNTC n’a été observé sur 
les images de MEB des surfaces de rupture (Figures I-37c et I-37e), indiquant une meilleure distribution des 
DNTC, conséquence de l’utilisation d’une sonde à ultrasons plutôt que d’un bain à ultrasons lors de la 
préparation de la poudre nanocomposite. Pour tous les échantillons, la microstructure de la matrice est 
cependant hétérogène, avec deux types de zones, respectivement à « gros grains » (0,6-1,0 µm, entourées par 
des ellipses) sans NTC visibles, et à « petits grains » (0,1-0,4 µm) avec des NTC (Figures I-37a, I-37c et  
I-37e). La taille des grains dans les zones à « gros grains » (0,6-1,0 µm) est proche de celle de l’alumine 
A1350 densifiée dans les mêmes conditions (1,2 µm, cf. I.3.2.1.b), ce qui prouve la très faible quantité de 
NTC dans ces zones. Dans les zones à « petits grains », de nombreux DNTC, répartis en faisceaux, se trouvent 
aux joints de grains (Figures I-37b, I-37d et I-37f) et ont limité la croissance granulaire. Pour S2a, les zones à 
« petits grains » sont essentiellement situées aux abords des agglomérats de NTC (haut de la figure I-37b). De 
S2a à S2c (Figures I-37a, I-37c et I-37e), on constate que la proportion de la zone à « gros grains » diminue et 
que celle de la zone à « petits grains » augmente, à tel point que la distinction nette en ces deux types de zone 
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s’amenuise fortement pour S2c (Figure I-37e). Cela montre que la distribution des DNTC au sein de l’alumine 
est considérablement améliorée lorsque l’énergie des ultrasons utilisée au cours de la préparation des poudres 













I.4.1.3 Élaboration de nanocomposites DNTC-Al2O3 à partir de DNTC fonctionnalisés 
Poudre nanocomposite : 
Intrinsèquement, les NTC bruts de synthèse sont hydrophobes, s’agglomèrent et sédimentent 
rapidement dans l’eau et dans la plupart des solvants. La fonctionnalisation des NTC modifie leur paroi 
externe et donc l’interface avec leur environnement. Il est ainsi possible d’accroître leur affinité pour un 
milieu donné et donc de faciliter leur dispersion dans ce milieu. La fonctionnalisation covalente des DNTC 
que nous avons utilisée est dite « ménagée » dans l’objectif de ne modifier que la paroi externe tout en gardant 
intacte la paroi interne, et donc la majeure partie de ses propriétés [138, 140]. Les DNTC extraits, humides, 
sont introduits dans un mélange d’acide nitrique (68%) et d’acide sulfurique (95%) de proportions volumiques 
1:3. La suspension est homogénéisée dans une cuve à ultrasons pendant 1 heure puis placée sous agitation 
magnétique et refroidie avec de la glace. Au bout de 24 heures, de l’acide chlorhydrique (37%) est ajouté tout 
en maintenant l’agitation magnétique pendant 10 minutes. La solution est ensuite diluée avec de l’eau puis 
neutralisée avec de l’ammoniaque (32%) avant d’être filtrée. Enfin, les DNTC filtrés mais non séchés sont 
placés dans un volume d’eau connu. Le protocole d’élaboration de la poudre nanocomposite est le même que 
celui utilisé pour l’élaboration de P2c (Protocole (c), Figure I-35), mis à part que le temps de dispersion de la 
suspension de DNTC fonctionnalisés (DNTC-F) a été divisé par 2. Ce choix a été effectué car les DNTC-F se 
dispersent beaucoup plus facilement que les DNTC bruts car leur potentiel zêta est inférieur à -40 mV pour un 
pH supérieur à 3 [138]. Les observations visuelles ont montré que la suspension était toujours homogène après 
un an de stockage. La poudre nanocomposite ainsi élaborée est notée P2F. 
La quantité de carbone des DNTC avant et après fonctionnalisation a été évaluée par analyse 
élémentaire. La valeur de 67% mass. obtenue pour les DNTC-F est similaire à celles rapportées par M. de 
Andrade [138]. La diminution observée par rapport aux DNTC bruts (93%) correspond à la diminution de la 
masse de carbone à cause de l’élimination du carbone désordonné souvent présent à la surface des DNTC 
bruts et à l’augmentation de la masse totale de l’échantillon à cause de l’ajout d’atomes d’oxygène et 
d’hydrogène au cours de la fonctionnalisation. Comme pour P2b et P2c (Tableau I-7), la teneur en carbone de 
la poudre nanocomposite P2F (1,8% mass.) est inférieure à la teneur de 2% mass. visée. 
Les spectres Raman des DNTC bruts, fonctionnalisés et de la poudre nanocomposite sont présentés 
sur la figure I-38. L’augmentation du rapport ID/IG de 0,13 pour les DNTC bruts à 0,24 pour les DNTC-F est la 
conséquence des défauts structuraux générés lors de la fonctionnalisation. Lorsque les conditions d’oxydation 
sont modérées – comme c’est le cas ici – la quantité de défauts introduits est faible et les groupements 
hydroxyles sont situés surtout sur les défauts pré-existants, ce qui explique la faible augmentation du rapport 
ID/IG. Les résultats sont similaires à ceux de M. de Andrade qui a développé ce type de fonctionnalisation pour 
les DNTC [138, 140]. On observe un léger décalage des bandes D et G (+ 10 cm-1) après fonctionnalisation. 
Cette tendance a déjà été observée par Kim et al. [141] dans le cas de la fonctionnalisation de SNTC avec de 
l’acide nitrique. Des déformations compressives de la liaison C-C peuvent, en effet, conduire à une 
augmentation du nombre d’onde des bandes D et G. Deux phénomènes peuvent justifier de telles  
 85 
 
déformations : l’ajout de groupements fonctionnels sur les parois des NTC et des transferts d’électrons de ou 
vers le squelette carboné. L’augmentation du rapport ID/IG (de 0,24 à 0,40) entre les DNTC-F et la poudre P2F 
montre une dégradation des DNTC après le traitement à la sonotrode en contact direct. Un léger 
endommagement avait également été révélé pour P2c. Cependant l’augmentation de la quantité de défauts 
semble être considérablement supérieure pour P2F, laissant penser que c’est le couplage de la 
fonctionnalisation et du mélange à la sonde avec contact direct qui en est à l’origine. Une diminution sensible 
(de 490 à 400°C) de la température d’oxydation des DNTC-F au sein de la poudre nanocomposite en 
comparaison de celle de DNTC bruts, déterminée par ATG (non présentée), confirme également 
l’endommagement des DNTC-F au cours de l’élaboration de la poudre. Il peut correspondre au coupage des 
NTC ou à l’accentuation de défauts de structure existants, en partie à cause des contacts avec les grains 
abrasifs d’alumine. 
 
Figure I-38 : Spectres Raman de DNTC, DNTC-F, et P2F (de bas en haut). 
  
Nanocomposite massif : 
La poudre nanocomposite P2F a ensuite été densifiée avec le cycle de frittage standard (cf. I.3.2.1.a). 
L’échantillon obtenu est noté S2F. Sa densité relative est d’environ 100%. L’analyse par spectroscopie Raman 
montre une augmentation du rapport ID/IG dans le nanocomposite massif par rapport à la poudre de 0,40 à 
0,50, révélant un endommagement notable des DNTC au cours du frittage. Poyato et al. [41] ont montré que, 
lorsque les SNTC sont fonctionnalisés au cours de la préparation de la poudre nanocomposite, les SNTC 
métalliques sont préférentiellement endommagés dans les nanocomposites densifiés par SPS. Or les DNTC 
que nous utilisons sont métalliques à 80% [142], il est donc possible qu’une partie soit endommagée à la suite 
du couplage fonctionnalisation/frittage SPS. Comme pour les autres échantillons massifs NTC-Al2O3, le 
nombre d’onde du pic G est décalé (+5 cm-1 par rapport à la poudre), indiquant une certaine compression 
exercée sur les NTC par la matrice (cf. I.3.2.1.c).  
La surface de rupture de S2F est présentée sur la figure I-39. Des DNTC d’une longueur de plusieurs 
micromètres sont encore détectables malgré l’endommagement non négligeable mis en évidence par 
spectroscopie Raman. Les DNTC sont localisés aux joints de grains. La taille des grains est homogène dans 
tout l’échantillon, contrairement au nanocomposite S2c (Figures I-37e et I-37f). Cela reflète donc une 
répartition très homogène des DNTC au sein de la matrice. Ainsi l’étape de fonctionnalisation a 















considérablement amélioré la distribution des DNTC au sein de la suspension mixte DNTC-Al2O3, puis de la 
poudre et du nanocomposite massif. La taille moyenne des grains de S2F (0,18 µm) reste cependant toujours 
supérieure à celle des échantillons synthétisés in situ (~ 0,10 µm). Cette différence s’explique par la présence 
de carbone désordonné sur les grains d’alumine après la synthèse in situ (Figures I-8e et I-8f), ce qui limite 
d’autant plus la croissance granulaire au cours du frittage. 
  
  
Figure I-39 : Images de MEB de la surface de rupture de S2F (a-d), amas nanométrique de carbone aux joints de grain (d).  
 
La rupture de S2F n’est plus entièrement intergranulaire comme pour S2a, S2b et S2c mais elle est 
mixte, c’est à dire à caractère transgranulaire dans certains parties. Cela montre un renforcement des joints de 
grains par rapport aux nanocomposites élaborés par mélange à partir de DNTC bruts (cf. I.4.1.2). La présence 
de DNTC courts sur la surface de rupture de S2F (flèches noires, Figure I-39b), vraisemblablement 
déchaussés sur une très faible longueur, côtoyant des DNTC plus longs semble également soutenir l’hypothèse 
qu’il y a eu un renforcement de l’interface entre les NTC et l’alumine qui pourrait être une conséquence 
directe de la fonctionnalisation. Une analyse plus fine en MET-HR permettrait de mieux caractériser 





DNTC, sont également observables (flèches jaunes, Figures I-39c et I-39d), ce qui est en accord avec 
l’analyse par spectroscopie Raman.  
La faible taille moyenne des grains, inférieure à 0,20 µm, et la très bonne dispersion atteinte pour S2F 
sont remarquables en comparaison des résultats obtenus dans la littérature concernant des nanocomposites 
avec des NTC à peu de parois. En effet, pour des échantillons de densité supérieure à 98%, la taille de grains 
atteinte est généralement supérieure à 0,5 µm [38, 41, 47, 49, 67]. Thompson et al. [13] qui ont élaboré leur 
nanocomposite par broyage à haute énergie ont obtenu des échantillons avec des tailles de grains comparables 
à celle de S2F mais leur dispersion n’est pas optimisée. En effet, dans leurs échantillons SNTC-Al2O3, les 
SNTC sont encore agglomérés et, sur les surfaces de rupture de leurs nanocomposites DNTC-Al2O3, les 
DNTC sont répartis en faisceaux dont le diamètre peut atteindre le micromètre. 
I.4.1.4 Conclusion sur l’élaboration de nanocomposites massifs DNTC-Al2O3 
Des poudres nanocomposites DNTC-Al2O3 ont été élaborées par mélange en milieu aqueux et 
densifiées par SPS. Lorsque les DNTC ne sont pas préalablement fonctionnalisés, la microstructure des 
nanocomposites massifs est hétérogène. Elle présente des zones « alumine » à gros grains (0,6-1,0 µm) 
comportant très peu de NTC et des zones « nanocomposite » à petits grains (0,1-0,4 µm) riches en DNTC. À 
énergie de mélange croissante, la proportion des zones « nanocomposite » est augmentée et cet effet est bien 
corrélé à une amélioration de la distribution des DNTC. Si aucun endommagement des DNTC n’est observé 
suite au mélange à faible énergie (bain à ultrasons), celui-ci devient perceptible suite à des mélanges à plus 
forte énergie (sonde à ultrasons et longs temps de mélange). Cependant, aucun endommagement 
supplémentaire n’est induit par le frittage SPS.  
En utilisant des DNTC préalablement fonctionnalisés de façon covalente, la microstructure des 
nanocomposites massifs est homogène (taille moyenne des grains de 0,18 µm) et corrélée à une bonne 
distribution des DNTC. Le faciès de rupture présente, à certains endroits, un caractère transgranulaire à la 
différence des zones « nanocomposite » des échantillons précédents dont le mode de rupture est complètement 
intergranulaire. Cette évolution montre une amélioration de la cohésion de certains joints de grains qui 
pourrait-être due à l’obtention d’une meilleure interface DNTC-matrice lorsque les DNTC sont préalablement 
fonctionnalisés. L’endommagement des DNTC est plus accentué que dans les nanocomposites précédents, et 
il intervient progressivement au cours des étapes successives d’élaboration (fonctionnalisation, mélange, 
frittage). Cependant, la plus grande partie des DNTC, majoritairement sous forme de faisceaux, ont gardé leur 
intégrité et restent de bien meilleure qualité (d’après la spectroscopie Raman et les images de MEB) que les 
NTC plus individualisés des poudres nanocomposites synthétisées in situ (cf. I.3). Une bonne qualité 
structurale des NTC et leur agencement en faisceaux sont donc des critères favorables importants pour 
l’élaboration de nanocomposites NTC-Al2O3 avec des NTC à peu de parois. Plus largement, les DNTC 
semblent un meilleur choix que les SNTC pour élaborer ces nanocomposites. À notre connaissance, les 
échantillons obtenus constituent, à ce jour, les premiers nanocomposites DNTC-Al2O3 totalement densifiés et 
ne comportant pas d’agglomérats de DNTC. 
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I.4.2 Nanocomposites MNTC-Al2O3 
I.4.2.1 Les MNTC  
Deux types de MNTC ont été utilisés : les MNTC commercialisés par la société Nanocyl S.A. qui 
seront nommés 8NTC et les MNTC commercialisés par la société Nanothinx qui seront nommés 20NTC, les 
notations faisant référence au nombre de parois moyen (voir ci-après). L’analyse chimique élémentaire des 
8NTC donne une teneur en carbone de 94,1 ± 1,9% mass. et leur analyse thermogravimétrique (ATG,  
Annexe  IV) sous air révèle une oxydation entre 440°C et 600°C pour une perte de masse relative totale de 
95,2% (Figure I-40a). L’échantillon contient également du fer (0,19% mass.) et du cobalt (0,09% mass.), 
éléments qui sont des résidus de matériaux catalytiques de la synthèse par CCVD. La quantité de ces résidus 
étant très faible, la perte de masse détectée par ATG sous air est associée essentiellement à la combustion du 
carbone et donc en bonne corrélation avec l’analyse élémentaire. Il est important de remarquer qu’avant 
400°C, une perte d’environ 3% mass., pouvant correspondre à l’oxydation de carbone pyrolytique situé sur les 
parois des MNTC, est observée. Ces 8NTC présentent une surface spécifique de 242 ± 8 m².g-1 [143]. Leur 
étude en MET-HR (Figure I-40c) montre qu‘ils présentent une quantité élevée de défauts structuraux et du 
carbone pyrolytique à leur surface déposé au cours de la synthèse CCVD, ce qui est en accord avec les 
spécifications du fournisseur. À partir d’un grand nombre de telles images, un nombre moyen de parois égal à 
8,5 et des diamètres moyens interne et externe respectifs de 5,1 nm et 10,2 nm ont été déterminés par G. 
Guiderdoni [143]. Ces caractéristiques conduisent à une masse volumique calculée de 1,83 g.cm-3 [10]. La 
longueur moyenne précisée par le fournisseur est de 1,5 µm, ce qui concorde avec les observations réalisées 
en MET (non présentées). L’analyse Raman effectuée sur les 8NTC (Figure I-40b) donne un rapport ID/IG 
élevé, de 1,86, ce qui corrèle bien la grande quantité de défauts structuraux relevée en MET-HR. La bande G 
est très large sur les spectres des NTC multi-parois puisqu’elle peut s’étendre de 1585 à 1610 cm-1. Cela est lié 
aux variations de caractéristiques entre les MNTC d’un échantillon qui sont plus marquées que pour des 
SNTC et aux environnements des parois des MNTC qui diffèrent entre eux [144]. Il est également possible 












Figure I-40 : ATG sous air (a), spectre Raman [143] (b) et image de MET-HR (c) caractéristique des 8NTC. 
 
L’ATG sous air des 20NTC révèle une oxydation entre 480°C et 610°C pour une perte de masse 
relative totale de 88% (Figure I-41a), ce qui est en accord avec la valeur de 88,2 ± 1,8 % mass. déterminée par 
analyse chimique élémentaire par C. Guiderdoni [143]. L’échantillon contient également 0,90% mass. de fer, 
résidu de la synthèse par CCVD. La longueur des 20NTC excède 10 µm (donc environ 10 fois plus que celle 
des 8NTC) et leur surface spécifique est de 92 ± 4 m².g-1 [143]. Celle-ci étant plus faible que celle des 8NTC, 
les 20NTC adsorbent moins d’eau que les 8NTC, ce qui se corrèle bien aux courbes d’ATG (respectivement, 
Figures I-40 a et I-41a). Une image de MET-HR des 20NTC est présentée à la figure I-41c. À partir d’un 
grand nombre de telles images, un nombre moyen de parois égal à 19,8 et des diamètres interne et externe 
respectivement de 6,9 et 19,6 nm ont été déterminés par C. Guiderdoni [143]. Ces caractéristiques conduisent 
à une masse volumique calculée de 2,07 g.cm-3 [10]. Le rapport ID/IG des spectres Raman (Figure I-41b) est de 
1,27, ce qui indique que les 20NTC présentent une quantité élevée de défauts. Le pic G se dédouble, ce qui 
pourrait être dû aux importants écarts de dimension entre diamètres de tubes au sein d’un même MNTC qui 
entrainent des décalages entre les fréquences de vibration. L’image de MET-HR (Figure I-41c) montre que 
certains NTC présentent de nombreux défauts structuraux, surtout localisés dans les parois périphériques et 
que d’autres NTC comportent peu de défauts. Globalement, la spectroscopie Raman révèle une meilleure 















































Figure I-41 : ATG sous air (a), spectre Raman [143] (b) et image de MET-HR (c) caractéristique des 20NTC. 
 
I.4.2.2 Élaboration de nanocomposites MNTC-Al2O3 à partir de MNTC fonctionnalisés 
Dans un premier temps, nous avons préparé des nanocomposites MNTC-Al2O3 en dispersant les 
8NTC et les 20NTC bruts, initialement secs, en milieu aqueux par traitement aux ultrasons. Les 
nanocomposites obtenus (notés, respectivement, S8 et S20) de densité relative de 97% et de taille de grains de 
0,8-0,9µm, présentent de grandes quantités d’agglomérats de MNTC et extrêmement peu de MNTC 
individuels localisés entre les grains d’alumine (Figure I-42). C’est pourquoi nous avons fonctionnalisé les 
MNTC avant de les incorporer à la suspension d’alumine, à l’instar de ce qui a été réalisé précédemment pour 
les nanocomposites DNTC-Al2O3. Deux voies ont cependant été envisagées : une fonctionnalisation non 
covalente à la gomme arabique (GA) et une fonctionnalisation covalente, à chaud, à l’acide nitrique. 
  
















































I.4.2.2.a Fonctionnalisation non covalente à la gomme arabique des MNTC 
Poudres nanocomposites 
Le protocole de dispersion des NTC avec la gomme arabique a été optimisé au préalable dans 
l’équipe. Les NTC et la gomme arabique sont introduits dans les mêmes quantités massiques. Le volume 
d’eau est calculé tel que la concentration de NTC dans la suspension soit de 1 mg.mL-1. La gomme arabique 
est dissoute dans l’eau à l’aide d’une agitation manuelle et d’un léger chauffage puis la quantité de NTC, au 
préalable pesée, est introduite. Les suspensions d’alumine et de NTC sont préparées par le même protocole 
expérimental que pour P2c (Figure I-35), les traitements par ultrasons s’effectuant par une sonde en contact 
direct avec les suspensions. Les poudres nanocomposites ont une teneur théorique en NTC de 2% mass. Elles 
sont nommées P8ga et P20ga, respectivement pour les poudres avec les 8NTC et avec les 20NTC  
(Tableau I-9). 
La gomme arabique pouvant avoir une influence sur l’interface alumine/NTC dans le nanocomposite 
massif, il a été envisagé d’effectuer un cycle thermique pour l’éliminer. Pour déterminer la température 
optimale, la combustion de la gomme arabique a été caractérisée par ATG sous air (Figure I-43). 
 
Figure I-43 : ATG sous air de la gomme arabique. 
 
Après un premier pic entre 20 et 100°C, correspondant à l’élimination de l’eau adsorbée, les pics de 
décomposition se situent à 251, 415 et 611°C. À partir de 700°C, plus de 90% mass. de la gomme arabique est 
décomposée. Néanmoins, cette température est trop élevée pour éliminer un maximum de ce composé de notre 
poudre nanocomposite sans oxyder les MNTC. En effet, si l’on se réfère aux figures I-40a et I-41a, on 
constate que les NTC s’oxydent  entre 440 et 610°C. Pour avoir une petite marge de sécurité, le cycle 
thermique a été réalisé à 400°C pendant 1 heure. À cette température, 70% mass. de la gomme arabique est 
éliminée. Les poudres nanocomposites obtenues après ce traitement sont nommées P8ga-c et P20ga-c. 































Tableau I-9 : Poudres MNTC-Al2O3 dont les MNTC ont été dispersés à la gomme arabique :  
type de NTC, traitement thermique, teneur en carbone (Cn) et rapport ID/IG. 
Échantillon  NTC 
Cycle thermique 








Non 2 2,7 1,85 
P8ga-c  Oui 2 1,8 1,86 
       
P20ga  
20NTC 
Non 2 3,0 1,41 
P20ga-c  Oui 2 2,2 1,48 
 
La teneur en carbone mesurée par analyse élémentaire (Cnréelle, Tableau I-9) est supérieure à la teneur 
en carbone introduite sous forme de NTC (Cnthéorique, Tableau I-9), ce qui est normal car la gomme arabique 
contient du carbone. Après calcination à 400°C, la teneur en carbone est passée de 2,7 à 1,8% mass. La perte 
peut être associée à la calcination de 70% de la gomme arabique mais également à l’oxydation du carbone 
pyrolytique recouvrant les 8NTC (correspondant à 3% mass. des MNTC si l’on se réfère à la perte de masse 
intervenant jusqu’à 400°C – Figure I-40a). Le calcul de la teneur exacte en carbone sous forme de NTC n’est 
donc pas envisageable. Les quatre poudres nanocomposites ont été analysées par spectroscopie Raman. En 
comparaison avec les MNTC bruts, les rapports ID/IG (Tableau I-9) des 8NTC sont inchangés et ceux des 
20NTC ont légèrement augmenté (de 1,27 à 1,41 ou 1,48). Nous en déduisons que la procédure de mélange et 
de traitement thermique sous air à 400°C n’endommage pas les 8NTC et n’endommage que très peu les 
20NTC.  
Frittage des poudres nanocomposites 
Une ATG sous vide primaire (atmosphère de frittage) jusqu’à 1400°C a été réalisée afin de 
caractériser l’évolution de la décomposition de la gomme arabique au cours du frittage (Figure I-44). L’ATG 
sous air, précédemment présentée, a également été reportée pour la comparaison. 
  
Figure I-44 : ATG (a) et DTG (b) sous air et sous vide de la gomme arabique. 
 
Nous retrouvons avant 350°C les mêmes étapes de décomposition avec cependant une perte de masse 
légèrement moins importante sous vide que sous air, mais l’étape de 415°C est décalée à 832°C. À la 
température de palier du cycle de frittage SPS standard (1350°C – cf. I.3.2.1.a), 96% mass. de la gomme 
arabique a été éliminée. Cependant, la rampe de montée en température lors du cycle SPS est beaucoup plus 















































minutes, sans pression uniaxiale, est ajouté avant le palier classique de 6 minutes (Figure I-45a). L’évolution 
de la pression résiduelle dans la chambre pendant le traitement SPS a été relevée pour P20ga et P20ga-c 
(Figure  
I-45b). Si cette pression est d’abord plus élevée pour P20ga que pour P20ga-c, les deux valeurs deviennent 
identiques à partir de 1000°C ce qui laisse penser que la quantité de gomme arabique éliminée au cours du 
frittage sera identique dans les deux nanocomposites massifs.  
 
 
Figure I-45 : Cycle de frittage SPS des nanocomposites MNTC-Al2O3 dont les MNTC ont été fonctionnalisés à la gomme  
arabique (a) et pression dans la chambre de frittage (Pchambre) lors du frittage de P20ga et P20ga-c (b). 
 
La densité relative des quatre échantillons massifs est comprise entre 97 et 98%, sans différence 
notable entre les échantillons issus des poudres calcinées sous air (P8ga-c et P20ga-c) et ceux issus des autres 
poudres (P8ga et P20ga). De plus, nous avons constaté qu’une augmentation du temps de palier préalable 
(avant application de la pression) au-delà de 5 minutes ou l’abandon du pré-compactage des échantillons n’ont 
pas apporté de modification de la densité relative ni d’évolution de la microstructure. Ces variantes n’ont donc 
pas été retenues. Les échantillons massifs correspondant aux poudres P8ga et P20ga seront respectivement 
notés S8ga et S20ga. 
Nanocomposites massifs 
Pour caractériser la qualité des NTC au sein des nanocomposites massifs S8ga et S20ga, une analyse 
par spectroscopie Raman, dont les résultats sont présentés sur la figure I-46, a été menée. Les spectres des 
poudres ont également été rajoutés pour comparaison. Comme pour les nanocomposites DNTC-Al2O3, 
l’intensité des pics liés aux ions Cr3+ contenus dans l’alumine (a1 et a2) est beaucoup plus importante sur les 
spectres des échantillons massifs que sur ceux des poudres (cf. I.3.2.1.c). Le rapport ID/IG diminue 
sensiblement pour les nanocomposites massifs, par rapport à la poudre. Les MNTC sont donc moins sensibles 
à l’endommagement au cours du frittage que les DNTC et leur cristallinité s’améliore (graphitisation des 
parois). Ce phénomène a déjà été mis en évidence par Yang et al. [145] lors du frittage de monolithes de 












































augmentent (respectivement +8 et +13 cm-1). Cela peut signifier que les NTC sont contraints par la matrice 
alumine, comme il l’a déjà été vu précédemment pour les DNTC. 
  
Figure I-46 : Spectre Raman (de bas en haut) de P8ga et S8ga (a) et de P20ga et S20ga (b). 
 
Les surfaces de rupture des nanocomposites S8ga et S20ga, dont les NTC ont été préalablement 
fonctionnalisés avec la gomme arabique, sont présentés sur la figure I-47.  
  
  
Figure I-47 : Images de MEB des surfaces de rupture de S8ga (a, b) et de S20ga (c, d). 
 







































Les images à faibles grandissements ne révèlent pas d’agglomérats de NTC pour le nanocomposite 
S8ga (Figure I-47a) alors que pour S20ga, on observe des agglomérats de grandes dimensions, compris entre 
10 et 50 µm (Figure I-47c), et d’autres de taille plus faible (environ 1 m) (flèches, Figure I-47c). Pour S20ga, 
la taille moyenne des grains est de 0,30 µm (Figure I-47d). Il est important de remarquer qu’aucune zone 
formée de grains de taille micrométrique, proche de la taille moyenne de grains de A1350 (1,2 µm - Figure  
I-17), n’a été identifiée. Les NTC ont donc limité efficacement la croissance des grains et, malgré la présence 
d’agglomérats de NTC, suffisamment de NTC individuels sont localisés aux joints de grains pour que ce 
phénomène soit homogène. Sur la surface de fracture, la présence de ces NTC aux joints de grains est vérifiée 
soit directement, soit indirectement grâce à leurs empreintes laissées sur les grains (Figure I-47d). Pour S8ga 
(Figure I-47b), la taille moyenne des grains est plus faible (0,17 µm) en corrélation avec une répartition plus 
homogène des NTC que dans S20ga. Il est possible que la plus faible longueur des 8NTC (Lmoyen ~ 1,5 µm) ait 
facilité leur dispersion lors de la préparation de la poudre. En effet, un tel phénomène a déjà été rapporté dans 
le cas de l’élaboration de plusieurs poudres nanocomposites NTC-TaC différant entre elles par la longueur des 
NTC utilisés [146]. Sur les images de MEB, aucun amas nanométrique provenant de l’endommagement des 
NTC n’est détecté comme cela fut le cas précédemment pour certains nanocomposites DNTC-Al2O3, ce qui 
est en accord avec l’analyse par spectroscopie Raman. 
I.4.2.2.b Fonctionnalisation covalente à l’acide nitrique 3M 
Poudres nanocomposites 
Une alternative à la fonctionnalisation expérimentée ci-dessus a été de fonctionnaliser les MNTC de 
façon covalente. Les MNTC étant initialement secs, leur dispersion est plus difficile que celle des DNTC qui 
sont toujours maintenus humides. C’est pourquoi la fonctionnalisation ménagée utilisée pour les DNTC n’a 
pas été retenue et un traitement au pouvoir oxydant plus fort a été utilisé. Les MNTC bruts ont été 
fonctionnalisés par chauffage à reflux dans de l’acide nitrique 3M à 130°C avec agitation à l’aide d’un barreau 
aimanté à 500 tr.min-1 pendant 13 heures. À la suite d’un tel traitement, il a été montré que du carbone 
désordonné, résidu de synthèse ou fragments provenant du traitement oxydant, peut former une couche 
adhérant à la surface des NTC [147]. Un traitement à la soude 4M pendant 14 minutes au bain à ultrasons a 
donc été réalisé afin d’éliminer ces fragments de carbone fonctionnalisés par réaction acido-basique avec les 
groupements –COOH facilitant ainsi leur solubilisation en solution aqueuse et leur transfert vers le filtrat au 
cours de la filtration. Après avoir été neutralisés avec de l’eau et filtrés, les MNTC ont été dispersés en 
solution aqueuse à des concentrations d’environ 2,5 mg.mL-1. Les MNTC fonctionnalisés sont notés 8NTC-F 
et 20NTC-F en fonction du type de MNTC. Le protocole d’élaboration des poudres nanocomposites est le 
même que celui qui a été utilisé pour S2F (cf. I.4.1.3). Les échantillons sont nommés P8F et P20F pour des 
poudres contenant 2% mass. de carbone sous forme respectivement de 8NTC et de 20NTC. 
Les teneurs en carbone de P8F et P20F, déterminées par analyse élémentaire, sont de 1,8 et 1,7% 
mass. Comme pour les DNTC, c’est très certainement la difficulté à évaluer les concentrations réelles des 
MNTC en suspension qui conduit à un écart par rapport à la valeur de 2% mass. visée. Les spectres Raman 
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des MNTC bruts, des MNTC fonctionnalisés de façon covalente et des poudres nanocomposites P8F et P20F 
sont présentés sur la figure I-48. 
  
Figure I-48 : Spectres Raman (de bas en haut) : de 8NTC, 8NTC-F et P8F (a) ;  de 20NTC, 20NTC-F et  P20F (b). 
 
Les bandes caractéristiques des NTC, aussi bien pour les 8NTC que pour les 20NTC, sont tout à fait 
similaires lorsqu’ils sont bruts, fonctionnalisés ou incorporés au sein de la poudre nanocomposite. Les valeurs 
des rapports ID/IG sont proches, montrant qu’il n’y a pas eu d’endommagement des NTC induit par la 
fonctionnalisation ou par l’étape de mélange avec la sonde à ultrasons en contact direct. Ainsi, contrairement à 
ce qui à été observé avec les DNTC (cf. I.4.1), les traitements de fonctionnalisation et de dispersion par sonde 
à ultrasons avec contact direct n’entraînent pas d’endommagement notable des MNTC. Sur les spectres 
Raman de 8NTC-F et 20NTC-F (Figure I-48), on remarque également un décalage des bandes D et G vers des 
nombres d’onde plus élevés d’environ 15 cm-1. Comme pour les DNTC-F, il est possible que les modifications 
de liaisons C-C induites par l’apparition des groupements fonctionnels, entrainent ces décalages [141]  
(cf. I.4.1.3). Ces NTC (8NTC et 20NTC) fonctionnalisés à l’acide nitrique ont également été observés en 
MET-HR. La comparaison des images avec celles des NTC non fonctionnalisés n’a pas révélé de différences 
globalement significatives dans la qualité structurale des parois et la quantité de carbone désorganisé à leur 
surface. Il faut noter que d’éventuelles différences sont très difficiles à évaluer compte-tenu des nombreux 
défauts structuraux déjà présents pour les NTC non fonctionnalisés (cf. I.4.2.1). 
Nanocomposites massifs 
Les échantillons massifs S8F et S20F ont été obtenus en utilisant le cycle de frittage SPS standard  
(cf. I.3.2.1.a) à partir des poudres, respectivement P8F et P20F. Les densités relatives sont d’environ 100%, 
donc supérieures à celles de S8ga et S20ga, ce qui est certainement lié à l’absence de résidu de gomme 
arabique dans la poudre. Les spectres Raman des poudres et des échantillons massifs associés sont présentés 
sur la figure I-49. Les rapports ID/IG des échantillons denses sont plus faibles que ceux de la poudre (1,28 
contre 1,73 pour S8F et 1,10 contre 1,28 pour S20F), indiquant l’absence d’endommagement des MNTC lié 
au frittage détecté par imagerie MEB. Comme pour S20ga et S8ga, leur cristallinité s’est accrue. Comme pour 
tous les nanocomposites massifs, le décalage de la bande G (+ 10 cm-1) vers des nombres d’onde plus élevés 
traduit l’état de compression des MNTC dans l’échantillon massif. 




































Figure I-50 : Images de MEB des surfaces de rupture de S8F (a, b) et de S20F (c, d). 
 
Les images de MEB des surfaces de rupture de S8F et S20F sont présentées sur la figure I-50. Pour 
S8ga, quelques agglomérats allongés et ressemblant plus à des tapis de NTC de l’ordre du micromètre ont été 
détectés (Figure I-50a). Leur quantité est cependant assez faible. La taille moyenne de grains de S8F est de 
0,17 µm, donc similaire à celle obtenue pour S8ga. Pour l’échantillon S20F, des agglomérats de MNTC de 
l’ordre de 10 à 15 µm de diamètre sont visibles (Figure I-50c). À ceux-là s’ajoutent de multiples agglomérats 





































de la taille du micromètre (Figure I-50d). Les NTC sont localisés aux joints de grains où de nombreuses 
empreintes sont visibles et la taille moyenne des grains est de l’ordre de 0,33 µm. La microstructure de S20F 
est donc similaire à celle de S20ga si ce n’est que la taille maximale des gros agglomérats semble inférieure. 
Ainsi, la dispersion des 20NTC au sein de la matrice est légèrement améliorée lorsqu’ils sont fonctionnalisés 
de façon covalente plutôt que par ajout de la gomme arabique, mais cette dispersion reste imparfaite. Pour 
l’améliorer, il pourrait être intéressant de cumuler les deux types de fonctionnalisation. En effet, Siegel et al. 
[148] ont montré que la dispersion en milieu aqueux avec un surfactant non-ionique de NTC ayant subi un 
traitement acide menait à de meilleurs résultats de dispersion. D’après les images de MEB, comme constaté 
précédemment pour S8ga et S20ga, les MNTC ne sont pas endommagés par le frittage, confirmant les 
résultats de l’analyse par spectroscopie Raman.  
I.4.2.3 Conclusion sur l’élaboration de nanocomposites MNTC-Al2O3 
Des poudres nanocomposites MNTC-Al2O3 ont été élaborées par fonctionnalisation préalable des 
MNTC et mélange en milieu aqueux avec une sonde à ultrasons en contact direct, puis densifiées par SPS. 
Deux types de MNTC, « 8NTC » à 8 parois en moyenne et courts (1,5 m) et « 20NTC » à 20 parois en 
moyenne et plus longs (> 10 m) ont été utilisés. Ces MNTC ont été fonctionnalisés soit de façon non 
covalente, par addition de gomme arabique, soit de façon covalente, par oxydation dans de l’acide nitrique 
concentré à chaud. Les deux types de fonctionnalisation permettent d’obtenir des échantillons massifs dans 
lesquels la dispersion des 8NTC est relativement satisfaisante, respectivement sans agglomérats ou avec 
seulement quelques agglomérats micrométriques et avec une matrice homogène dont les grains sont de taille 
inférieure à 0,20 µm. La dispersion des 20NTC dans les échantillons massifs est mois aboutie, avec des 
agglomérats plus nombreux et plus gros et une matrice homogène dont les grains sont de taille plus élevée 
(environ 0,30 µm). Ces différences entre les nanocomposites avec 8NTC ou avec 20NTC est 
vraisemblablement liée à la plus grande longueur des 20NTC (jusqu’à 10 fois plus longs) qui rend leur 
dispersion plus difficile. Leur moins bonne dispersion et le fait que, étant plus gros, leur longueur totale dans 
l’échantillon est moindre expliquent la croissance plus marquée des grains d’alumine au cours du frittage. Ni 
la fonctionnalisation, quel qu’en soit le type, ni le protocole expérimental de mélange, n’affectent la qualité 
des MNTC (8NTC ou 20NTC) et le frittage SPS entraine une augmentation de leur cristallinité. Le cycle de 
densification standard, légèrement aménagé pour les nanocomposites avec de la gomme arabique, conduit à 
des échantillons de densités relatives supérieures ou égales à 97%. 
Peu d’auteurs ont élaboré des nanocomposites MNTC-Al2O3 avec des tailles de grains homogènes 
inférieures à 0,5 µm et à teneur proche de 2% mass. de carbone. Grâce à l’élaboration de poudres par synthèse 
in situ, An et al. [74, 75] ont préparé des échantillons avec une taille de grains de 0,5 µm et avec une 
dispersion homogène de MNTC de diamètre 10-50 nm et de longueur 5-10 µm. Wei et al. [21] ont obtenu des 
échantillons avec 3% vol. de carbone (~ 1,7% mass.) avec une bonne dispersion et une faible taille de grains 
entre 0,2 et 0,5 µm grâce au couplage des fonctionnalisations covalente et non covalente de MNTC courts  
(1-2 µm). Ahmad et al. [50-52] ont montré que cette technique était également efficace avec des MNTC de 
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gros diamètre (40 nm). En complément, nous avons montré que, dans le cas de MNTC à 8 parois, un seul type 
de fonctionnalisation était nécessaire pour atteindre une dispersion homogène des MNTC. Hvizdoš et al. [30] 
ont élaboré des nanocomposites 8NTC-Al2O3 à 10% mass. de carbone par mélange (voie colloïdale et 
cobroyage). La microstructure obtenue est fine avec des NTC relativement bien dispersés, néanmoins des 
grains de quelques micromètres sont également observables sur les surfaces de rupture, ce qui n’est pas le cas 
pour les nanocomposites S8ga et S8F dont la teneur en carbone n’est que d’environ 2% mass. 
I.4.3 Conclusion sur les nanocomposites NTC-AL2O3 préparés par mélange 
Par rapport à la méthode in situ, la préparation des poudres nanocomposites NTC-Al2O3 par 
une méthode de mélange offre les avantages d’une grande flexibilité dans le choix du type et de la 
qualité des NTC et de la poudre d’alumine. Cependant, la principale difficulté est de parvenir à 
distribuer les NTC de façon homogène entre les grains d’alumine tout en évitant, ou en limitant leur 
endommagement structural, de façon à conserver leurs propriétés spécifiques. Notre choix s’est porté 
sur des DNTC et sur deux types de MNTC, respectivement à 8 parois et courts (1,5 m) et à 20 parois et 
beaucoup plus longs (> 10 m), et sur une poudre d’alumine  nanométrique (100 nm). Nous avons 
écarté le cobroyage, largement utilisé dans la littérature, à cause de l’endommagement inévitable qu’il 
induit sur les NTC. Des combinaisons de mélanges par ultrasons à diverses énergies et de mélanges 
mécaniques ont donc été utilisées. Ils conduisent à des suspensions mixtes qui sont ensuite congelées et 
séchées par lyophilisation. Ensuite, un frittage rapide par SPS à 1350°C, sous pression uniaxiale de  
150 MPa, conduit aux matériaux massifs dont la densification est comprise entre 97% et 100%. 
L’endommagement des NTC a été suivi par spectroscopie Raman après chacune des étapes 
d’élaboration et également par MEB des matériaux massifs. L’homogénéité de la dispersion des NTC 
ainsi que la microstructure de la matrice ont été caractérisées sur les images de MEB des fractures. 
L’augmentation de l’énergie de mélange permet d’améliorer la distribution des NTC sans trop 
les endommager, mais ne permet pas d’atteindre une très bonne homogénéité, ce qui est corrélé à une 
microstructure mixte de la matrice (zones respectivement à petits grains avec beaucoup de DNTC et à 
gros grains avec peu ou pas de NTC). Une fonctionnalisation covalente douce préalable des DNTC 
permet d’obtenir une distribution des NTC presque parfaite corrélée à une matrice de microstructure 
homogène et de faible taille de grains (0,19 µm), mais au détriment d’un endommagement plus marqué 
des DNTC qui s’accentue au cours du mélange et du frittage SPS. Avec les MNTC, une 
fonctionnalisation est nécessaire avant le mélange qui est toujours effectué à forte énergie. Des 
fonctionnalisations non covalente (ajout de gomme arabique) ou covalente (plus oxydante que celle 
menée sur les DNTC) ont été testées et conduisent à des résultats presque similaires. Avec les MNTC 
courts à 8 parois, leur distribution est relativement bonne et la matrice a une microstructure homogène 
(dgrains ~ 0,17 µm). Avec les MNTC longs à 20 parois, beaucoup d’amas de MNTC restent visibles bien 
que la microstructure soit également relativement homogène mais moins fine que précédemment  
(dgrains ~ 0,30-0,33 µm). Les difficultés de dispersion de ces MNTC sont liées à leur plus grande longueur. 
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Ces résultats mettent en évidence les spécificités des divers types de NTC utilisés et les avantages 
et inconvénients qui en résultent sur l’élaboration des nanocomposites par mélange. 
I.5 PROPRIÉTÉS DES NANOCOMPOSITES MASSIFS NTC-AL2O3 
Les échantillons retenus pour les mesures de propriétés sont présentés dans le tableau I-10 qui 
récapitule, pour les poudres de départ, le type de NTC, la technique d’élaboration et la teneur en carbone 
réelle, et, pour les échantillons massifs, la densité relative, la taille moyenne de grains, un indicateur de la 
dispersion des NTC et le rapport ID/IG. P1 correspond à la poudre notée 0,5Fe-AM au paragraphe I.3.1.3. Pour 
les poudres P8ga et P20ga, il est important de préciser qu’une partie du carbone dosé est associé à la gomme 
arabique encore présente dans les poudres. Les nanocomposites massifs ont ensuite été obtenus par frittage 
SPS à 1350°C (150 MPa, palier de 6 minutes) avec le cycle standard (cf. I.3.2.1.c), à l’exception de S1L pour 
lequel le temps de refroidissement a été 4 fois plus long (cf. I.3.2.1.e) et de HP1 qui a été densifié par HP à 
1450°C (43 MPa,  palier de 15 minutes, cf. I.3.2.1.f). De plus, les caractéristiques d’une alumine nommée 
A1150, densifiée à 1150°C et dont la taille de grains est proche de celles des nanocomposites, et celles d’une 
alumine nommée A1350, frittées avec le cycle standard, sont également rapportées (cf. I.3.2.1.b).  
Tableau I-10 : Nanocomposites NTC-Al2O3 sélectionnés pour les mesures des propriétés. 
Poudre : type de NTC, élaboration et teneur en carbone réelle (Cn).  
Échantillon massif : densité relative (drelative), taille moyenne de grains (dgrains), homogénéité de la dispersion des NTC et 
rapport ID/IG. 














(% mass.) (% vol.)  
A / / / /  A1350 99 ± 1 1,2 / / 
A / / / /  A1150 100 ± 1 0,32 / / 




in situ 2,0 4,3 
 S1 97 ± 1 0,10 + 1,72 
 S1Ld 98 ± 1 0,11 + 1,72 
 HP1 96 ± 1 0,11 + 1,82 
           
P2a DNTC M. faible 2,5 5,4  S2a 97 ± 1 0,24 / 0,98e - 0,11 
P2b DNTC M. modérée 1,6 3,5  S2b 99 ± 1 0,28 / 0,75e ++/- 0,24 
P2F DNTC-F M. forte 1,8 3,9  S2F 99 ± 1 0,19 + 0,50 
           
P8 8NTC M. modérée 2,3 4,7  S8 97 ± 1 0,93 - / 
P8ga 8NTC M. forte 2,7 5,5  S8ga 99 ± 1 0,17 + 1,37 
P8F 8NTC-F M. forte 1,8 3,7  S8F ~100 0,17 + 1,28 
           
P20 20NTC M. modérée  ~ 2c ~ 3,8c  S20 97 ± 1 0,79 - / 
P20ga 20NTC M. forte 3,0 5,6  S20ga 97 ± 1 0,30 +/- 1,23 
P20F 20NTC-F M. forte 1,7 3,2  S20F ~100 0,33 +/- 1,10 
POUDRES : aNTC-F : les NTC ont été fonctionnalisés de facon covalente ,bM. faible : mélange à « faible énergie »,  
M. modérée : mélange à « énergie modérée », M. forte : mélange à « forte énergie », cteneur en carbone visée compte 
tenu de la grande dispersion de valeurs obtenues par analyse élémentaire à cause de l’hétérogénéité de la distribution 
des NTC. 
ECHANTILLONS MASSIFS : dtemps de refroidissement 4 fois plus long (cf. I.3.2.1.e) ;  edistribution bimodale de la 
taille de grains ; f - : présence d’agglomérats de NTC, +/- : présence d’agglomérats de NTC et de NTC bien dispersés 
entre les grains d’alumine, ++/- : pas d’agglomérats de NTC mais hétérogénéité de la dispersion des NTC,  




Les détails des mesures électriques et des différents essais mécaniques se trouvent, respectivement, en 
annexe X et XI. Les propriétés électriques et mécaniques des céramiques Al2O3 et des nanocomposites NTC-
Al2O3 sont reportées dans le tableau I-11.  
Tableau I-11 : Mode de rupture et propriétés des nanocomposites NTC-Al2O3 : conductivité électrique (σe), dureté Vickers 













A1350 - Mixte - 22,0 ± 0,4  484 ± 150 5,0 ± 0,3  
A1150 - Intergranulaire - 21,3 ± 1,5 413 ± 84 5,4 ± 1,4 
       
S1 4,3 Intergranulaire 2,2 17,3 ± 1,1 - - 
S1L 4,3 Intergranulaire 5,0 17,1 ± 1,8 244 ± 72 3,7 ± 1,1 
HP1 4,3 Intergranulaire 0,16 16,8 ± 0,7 295 ± 38 4,4 ± 0,4 
       
S2a 5,4 Intergranulaire/Mixte 0,07 15,5 ± 3,0 - - 
S2b 3,5 Intergranulaire/Mixte 0,99  17,8 ± 1,7 533 ± 91 5,6 ± 0,5 
S2F 3,9 Mixte 1,8 19,1 ± 1,6 541 ± 59 3,9 ± 0,3 
       
S8 4,7 Mixte 0,003 18,0 ± 1,0 - - 
S8ga 5,5 Intergranulaire 1,7 18,4 ± 1,3 468 ± 62 4,2 ± 0,9 
S8F 3,7 Intergranulaire 1,0 19,0 ± 1,6 456 ± 61 4,1 ± 0,5 
       
S20 3,8 Mixte 0,008 15,6 ± 2,5 - - 
S20ga 5,6 Intergranulaire 0,14 17,8 ± 3,4 313 ± 68 5,2 ± 2,3 
S20F 3,2 Intergranulaire 0,32 19,8 ± 1,1 377 ± 55 3,8 ± 0,6 
* Mixte : mélange de zones à rupture intergranulaire et de zones à rupture transgranulaire,  
Intergranulaire/Mixte : Rupture intergranulaire dans les zones à « petits grains » et mixte dans les zones à « gros 
grains » (cf. tableau précédent pour la distribution bimodale de taille de grains). 
I.5.1 Conductivité électrique des nanocomposites NTC-Al2O3 
Tous les nanocomposites ont une conductivité électrique supérieure ou égale à 0,003 S.cm-1. Ces 
conductivités étaient attendues puisque les teneurs en carbone, principalement sous forme de NTC, sont toutes 
supérieures ou égales à 3,2% vol., donc bien au-delà du seuil de percolation d’environ 0,6% vol. rapporté par 
plusieurs auteurs pour des MNTC-Al2O3 [15, 18, 46, 60]. Les conductivités les plus faibles (0,07 S.cm-1 pour 
S2a, 0,003 S.cm-1 pour S8 et 0,008 S.cm-1 pour S20) correspondent aux échantillons dont la dispersion des 
NTC est la plus hétérogène (Figures I-37a et I42), car contenant de nombreux agglomérats. On constate que, 
pour une teneur en carbone donnée, l’amélioration de la dispersion des NTC conduit à une augmentation de la 
conductivité, confirmant la prépondérance du degré de dispersion des NTC dans l’obtention d’une 
conductivité élevée.  
Pour les nanocomposites DNTC-Al2O3, lorsque la microstructure est hétérogène, c’est-à dire comporte 
des zones « alumine » (à gros grains) et des zones « nanocomposite » (à petits grains) mais sans agglomérats 
de NTC (Figures I-37c et I-37e), la conductivité électrique est augmentée (0,99 S.cm-1 pour S2b) par rapport à 
S2a (0,07 S.cm-1) ce qui montre que les deux types de zones sont interconnectés au sein de l’échantillon sans 
quoi le réseau conducteur ne pourrait pas être formé. La dispersion la plus homogène des DNTC, pour les 
nanocomposites préparés par mélange, conduit à une valeur de 1,8 S.cm-1 (S2F, Figure I-39), bien que la 
dégradation des DNTC soit plus marquée dans ce matériau (ID/IG = 0,50). L’endommagement structural des 
DNTC ne semble donc pas trop pénaliser la conductivité électrique du réseau percolant. Une conductivité plus 
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élevée était attendue pour les matériaux issus de la poudre « in situ » P1, d’une part, grâce à la meilleure 
répartition des NTC et, d’autre part, à cause de la proportion plus importante de SNTC qui équivaut à une 
longueur totale de NTC plus importante dans l’échantillon [10], bien que la proportion de NTC 
« métalliques » soit moindre pour les SNTC (environ 1/3) que pour les DNTC (80% [142]). C’est 
effectivement le cas pour S1 et S1L (conductivités respectives 2,2 et 5 S.cm-1) bien qu’une partie du carbone 
soit sous la forme de films de carbone observables aux joints de grains (Figure I-19c). Ceux-ci, bien que 
beaucoup moins conducteurs que les NTC, ne diminuent pas la conductivité du matériau sans doute parce 
qu’ils améliorent les contacts entre NTC. Le refroidissement plus lent (pour S1L), qui limite les contraintes 
résiduelles, est bénéfique à la conductivité. Cela montre que ces contraintes sont susceptibles d’être 
préjudiciables à la conductivité du réseau percolant. Cependant, l’échantillon HP1, fritté par HP, présente une 
conductivité beaucoup plus faible (0,16 S.cm-1) liée à un endommagement plus important des NTC à cause du 
cycle de frittage nettement plus long (temps total de 160 minutes contre 22 minutes) et à plus haute 
température (1450°C au lieu de 1350°C) que par SPS.  
À teneurs en carbone similaires, les nanocomposites MNTC-Al2O3 contiennent une longueur totale de 
NTC bien inférieure à celles des nanocomposites DNTC-Al2O3 ou SNTC/DNTC-Al2O3 et la moindre mise en 
faisceau des MNTC facilite leur dispersion, surtout lorsqu’ils sont relativement courts comme les 8NTC 
(échantillons S8ga et S8F). C’est pourquoi la conductivité électrique de S8ga (1,7 S.cm-1) est similaire à celle 
de S2F (1,8 S.cm-1), matériaux pour lesquels la dispersion des NTC est bonne et les tailles moyennes de grains 
similaires et faibles (respectivement 0,19 et 0,17 m), l’homogénéité de la dispersion et la faible taille des 
grains étant étroitement liées. La fonctionnalisation des 8NTC de S8F pourrait avoir légèrement affecté la 
conductivité électrique du réseau percolant, ce qui expliquerait la conductivité inférieure de S8F par rapport à 
S8ga (1,0 contre 1,7 S.cm-1). Les nanocomposites S20ga et S20F, élaborés à partir des 20NTC qui sont bien 
plus longs que les 8NTC ( > 10 µm contre 1,5 µm), ont des conductivités (respectivement, 0,14 et 0,32 S.cm-1) 
plus faibles que celles de S8ga et S8F, d’une part, parce qu’ils contiennent moins de NTC, d’autre part, parce 
que la dispersion de ces 20NTC est moins homogène et que le matériau présente des agglomérats, l’ensemble 
étant d’ailleurs corrélé à la taille de grains de matrice plus élevée (environ 0,30 m).  
Pour des nanocomposites SNTC-Al2O3 élaborés par mélange, Zaman et al. [31] ont mesuré une 
conductivité de 10-4 S.cm-1 pour une teneur de 1,4% vol. de SNTC et Zhan et al. [11] une valeur de  
10,5 S.cm-1 pour une teneur de 5,7% vol. de SNTC. Les valeurs obtenues dans notre étude pour des 
nanocomposites (SNTC+DNTC)-Al2O3 ou DNTC-Al2O3 à teneurs intermédiaires (3,9-4,3% vol.) sont bien 
comprises entre les deux. J. Gurt-Santanach [67] qui a élaboré des nanocomposites par synthèse in situ suivi 
d’un frittage SPS obtient à teneur plus élevée en carbone (6,2% vol.) une conductivité plus faible en carbone 
(1,0 S.cm-1) que celles des nanocomposites synthétisés in situ et densifiés par SPS dans cette étude (2,2 et 5,0 
S.cm-1). 
Les valeurs de conductivité obtenues pour les nanocomposites MNTC-Al2O3 dans la présente étude 
sont quasiment toutes supérieures à celles des nanocomposites MNTC-Al2O3 à teneurs en carbone proche et 
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élaborés par mélange rapportées dans la littérature. En effet, Ahmad et al. [18] ont obtenu une conductivité de 
0,01 S.cm-1 pour une teneur de 3,5% vol. de MNTC. Zhang et al. [29] ainsi que Kim et al. [34] ont mesuré une 
conductivité de 8.10-5 S.cm-1 pour des nanocomposites avec 3% vol. de MNTC. Zhang et al. [29] ont 
également montré qu’une augmentation à 5% vol. de MNTC dans le nanocomposite entrainait une diminution 
à 4,8.10-13 S.cm-1. Enfin, Zhu et al. [105] reportent une conductivité de 1,4.10-9 S.cm-1 pour une teneur de 
3,5% vol. de MNTC. La présence de petits agglomérats de MNTC et/ou l’utilisation de MNTC d’assez gros 
diamètre, donc correspondant à une assez faible quantité de NTC [10], pourraient en partie expliquer les 
valeurs peu élevées rapportées par ces groupes d’auteurs. Inam et al. [26] qui ont utilisé les mêmes NTC à 8 
parois que dans notre étude, mesurent une conductivité de 1,2 S.cm-1 pour 4,6% vol. de 8NTC, cette valeur est 
proche de celle que nous avons mesurée pour les échantillons S8ga et S8F dont les 8NTC sont très bien 
dispersés (respectivement, 1,7 et 1,0 S.cm-1). La synthèse par voie in situ de l’alumine autour de NTC 
préformés a permis à Yamamoto et al. [42] de préparer des nanocomposites à 3,7% vol. de MNTC de 
conductivité 0,65 S.cm-1. Cette valeur est plus faible que celles que nous avons obtenues pour les 
nanocomposites avec des 8NTC (1,0-1,7 S.cm-1). Cependant, leurs MNTC ont un diamètre élevé (70 nm), il 
est donc préférable de les comparer aux 20NTC. Les conductivités de 0,32 et 0,14 S.cm-1 mesurées pour, 
respectivement, S20F et S20ga sont légèrement inférieures à 0,65 S.cm-1. La présence d’agglomérats dans nos 
échantillons est sans aucun doute pénalisante. Cependant, nos valeurs sont légèrement supérieures à celle de 
0,12 S.cm-1 déterminé par Lee et al. [60] pour un nanocomposite élaboré également par synthèse in situ de 
l’alumine à 3,2% vol. de MNTC. Ces auteurs observent quasiment une stabilisation de la conductivité 
électrique sur l’intervalle de teneurs [0,55 - 7,2% vol.]. Ils l’attribuent à la  diminution de la taille de grains (de 
5 µm à 0,9 µm) qui entrainerait des difficultés de connections pour la mise en place du réseau. Dans notre cas, 
la taille de grains étant déjà faible, une amélioration de la dispersion des 20NTC au sein de l’alumine devrait 
permettre d’obtenir une conductivité des nanocomposites 20NTC-Al2O3 plus élevée. 
Choa et al. [77] rapportent la valeur de conductivité la plus élevée (6,32 S.cm-1) pour un 
nanocomposite à 4% vol. de MNTC. La synthèse in situ leur a permis d’obtenir un mélange de MNTC et 
SNTC (proportions non précisées) très bien dispersés. Cependant, la densité relative du nanocomposite massif 
n’étant que de 93%, une interconnection des NTC présents dans la porosité, sans contact avec la matrice, 
pourrait être à l’origine de cette conductivité élevée.  
I.5.2 Propriétés mécaniques des nanocomposites NTC-Al2O3 
Dureté Vickers 
Les deux échantillons d’alumine (A1350 et A1150) présentent des valeurs de dureté Vickers 
similaires (respectivement 22,0 et 21,3 GPa, Tableau I-11). Cela montre que l’influence de la taille des grains 
sur la dureté de l’alumine densifiée par SPS est négligeable, dans la gamme 0,3 - 1,2 µm. La dureté Vickers de 
tous les nanocomposites (15,5 - 17,1 GPa, Tableau I-11) est plus faible que celles des céramiques de 
référence, les plus faibles valeurs correspondant aux échantillons les moins bien densifiés (97%). Les duretés 
de S2a, S20 et S20ga (respectivement 15,5, 15,6 et 17,8 GPa, Tableau I-11) présentent un écart type élevé 
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signifiant une hétérogénéité assez importante de l’échantillon, ce qui est bien corrélé aux microstructures 
hétérogènes observées par MEB (respectivement, Figures I-37a, I-42 et I-46c). Les valeurs de dureté les plus 
élevées correspondent aux échantillons élaborés par mélange et dont la distribution des NTC est relativement 
homogène. Nos résultats sont donc en accord avec la majorité des études montrant que l’ajout de NTC dans 
l’alumine conduit à une diminution de la dureté [14, 17, 29, 31, 38, 42, 59, 60, 81, 111, 117]. Seuls An et al. 
[74] rapportent un accroissement de la dureté avec l’ajout de 4,1% mass. de MNTC, en comparaison avec une 
alumine de même taille de grains submicronique que les nanocomposites, mais aucune autre étude n’a 
confirmé ces résultats.  
Contrainte à la rupture et ténacité des nanocomposites (SNTC, DNTC)-Al2O3 
Les valeurs les plus faibles de contrainte à la rupture (< 300 MPa) et de ténacité (3,7 MPa.m1/2 pour 
S1L et 4,4 MPa.m1/2 pour HP1) sont observées pour les nanocomposites synthétisés in situ. Les valeurs de 
contraintes à la rupture les plus élevées sont obtenues pour S2b (533 MPa) et S2F (541 MPa) et elles sont 
supérieures aux valeurs de l’alumine (484 et 413 MPa). De plus, S2b présente également une ténacité 
légèrement plus élevée que celles des alumines (5,6 MPa.m1/2 contre 5,4-5,0 MPa.m1/2). 
Les faibles valeurs des propriétés mécaniques des nanocomposites synthétisés in situ (S1L et HP1, 
tableau II-2) peuvent s’expliquer par la présence des films de carbone aux joints de grains (Figure I-19c) qui 
rendent ceux-ci peu cohésifs et par l’endommagement élevé des NTC au cours du frittage (SPS ou HP)        
(cf. I.3.2.1.e et I.3.2.1.f). Au contraire, les valeurs élevées de S2b (533 MPa et 5,6 MPa.m1/2) coïncident avec 
la haute qualité structurale des DNTC utilisés et au fait qu’ils ont été peu endommagés au cours de la 
préparation du matériau. Cet échantillon comporte des zones à gros grains (0,75 µm), quasiment sans DNTC, 
dont la rupture présente des parties transgranulaires comme A1350 (dgrains = 1,2 µm) et des zones à petits 
grains (0,28 µm) où se situent les NTC et dont la rupture est exclusivement intergranulaire comme A1150 
(dgrains = 0,32 µm) (Tableau I-11). Cette différence de mode de rupture semble donc plutôt une conséquence de 
l’affinement de la taille de grains dû lui-même à la présence des DNTC qu’à un effet direct des DNTC 
présents aux joints de grains. Pour le nanocomposite S2b, la résistance à la rupture et la ténacité sont 
sensiblement améliorées (Tableau I-11) par rapport aux deux types d’alumine ce qui laisse penser à un 
possible effet bénéfique des DNTC. 
 Pour évaluer, à l’échelle locale, les mécanismes de renforcement liés aux NTC, nous avons effectué 
des indentations Vickers à forte charge (2 kg) sur des surfaces polies des échantillons S2b et S2F afin de créer 






Figure I-51 : Images de MEB des fissures faites par indentations Vickers avec une forte charge (2kg) de S2b (a-e) et de S2F (f). 
 
Sur l’image à faible grandissement de la surface de S2b (Figure I-51a), nous voyons qu’à partir de la 
gauche, la fissure traverse alternativement une zone rugueuse, une zone lisse, qui correspond à une des régions 
à gros grains (taille moyenne 0,75 m) révélées précédemment, puis à nouveau une zone rugueuse. Les zones 







grandissement de la zone lisse (Figure I-51b) met en évidence l’absence de filaments dans la fissure, ce qui est 
normal car ces régions ne comportent pas de DNTC. Au contraire, dans la zone rugueuse (Figure I-51c), la 
fissure comporte une multitude de filaments, DNTC et/ou faisceaux de DNTC. Notons que cette zone est 
rugueuse suite au déchaussement des grains qui se produit au polissage, phénomène que nous avons toujours 
constaté pour les matériaux céramiques ou composites présentant une aussi faible taille des grains. Le détail 
d’une partie de la fissure (Figures I-51d et I-51e) met bien en évidence le pontage de la fissure par les DNCT 
et/ou faisceaux de DNTC qui sont tendus soit suite à un déchaussement, soit parce qu’ils se sont dépliés lors 
de l’ouverture de la fissure. 
Cependant, si la contrainte à la rupture de S2F est similaire à celle de S2b, sa ténacité est bien moindre 
et est également très inférieure à celle de A1150, alumine qui présente la microstructure la plus proche de S2F. 
La contrainte à la rupture élevée peut être expliquée par une bonne cohésion du matériau, en particulier aux 
joints de grains. En effet, bien que la taille moyenne des grains (0,19 µm) soit plus faible que celle de A1150 
(0,32 µm), certaines parties du profil de fracture font apparaître une rupture transgranulaire (Figures I-39a et  
I-39b) alors que A1150 présente une rupture entièrement intergranulaire (Figure I-17a). Une telle évolution du 
mode de rupture lors de l’ajout de MNTC fonctionnalisés a déjà été observée par Bi et al. [23] et Ahmad et al. 
[21, 52]. De plus, pour S2F, l’utilisation de DNTC fonctionnalisés pourrait entrainer une augmentation des 
liaisons interfaciales NTC-alumine qui contribueraient à augmenter la cohésion des joints de grains. Un mode 
de rupture de type « sword-in sheath » [114], c’est-à-dire par rupture de la paroi externe et glissement du tube 
interne pourrait en résulter. Ce mode est gouverné par la résistance en traction du tube externe qui peut être 
pénalisée par la fonctionnalisation covalente à cause de concentrations de contrainte au niveau des défauts des 
NTC [149]. Cela est d’autant plus envisageable dans notre cas que les DNTC-F ont montré une résistance à 
l’endommagement amoindrie face au processus de mélange et au frittage, en comparaison des DNTC non 
fonctionnalisés (cf. I.4.1.3). L’observation d’une fissure réalisée sur S2F (Figure I-51f) dans les mêmes 
conditions que précédemment sur S2b montre que si des DNTC (ou faisceaux de DNTC) apparaissent bien sur 
les deux lèvres de la fissure, ils sont systématiquement rompus à une distance proche de la matrice (flèches, 
Figure I-51f), ce qui fait qu’aucun d’entre eux n’effectue de pontage. Cela n’exclue pas que les NTC aient pu 
être déchaussés avant rupture, mais seulement sur de faibles distances à cause de liaisons plus fortes entre la 
matrice et les DNTC-F, ou être dépliés, chargés puis tendus et rompus lorsque la fissure s’est propagée par 
décohésion des joints de grains [96]. Il est également possible que la plupart des DNTC (ou faisceaux de 
DNTC) se soient rompus sans aucun déchaussement, au même niveau que la matrice, et ne soient donc pas 
apparents. Mais la faible valeur de la ténacité montre que l’énergie qui a pu être dissipée par de tels 
mécanismes n’est pas assez élevée pour ralentir la propagation de la fissure. 
Thomson et al. [13] sont les seuls auteurs ayant également élaboré et caractérisé des nanocomposites 
DNTC-Al2O3. Pour un nanocomposite à 5% vol. de carbone sous forme de DNTC (2,3% mass. de carbone), 
préparé par mélange colloïdal suivi d’un long broyage (24 h) à haute énergie et complètement densifié par 
SPS à 1250°C, ils obtiennent une ténacité de seulement 3,5 MPa.m1/2 et la contrainte à la rupture n’est pas 
rapportée. Cette faible ténacité pourrait s’expliquer par la présence d’agglomérats d’une dizaine de 
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micromètres dans leurs échantillons et par un probable endommagement des DNTC lors du broyage de la 
poudre nanocomposite. Fan et al. [47, 49] rapportent une ténacité élevée, de 6,4 MPa.m1/2, pour un 
nanocomposite à 2,2% vol. de SNTC mais, bien que la contrainte à la rupture associée (423 MPa) soit 
supérieure à celle de leur alumine de référence (356 MPa), elle est inférieure à celle des échantillons  S2b et 
S2F de notre étude. Si on compare les valeurs des propriétés mécaniques élevées obtenues pour S2b  
(σf = 533 MPa et KIC = 5,6 MPa.m1/2) à celles de nanocomposites MNTC-Al2O3 en utilisant le critère de 
contrainte à la rupture et ténacité simultanément élevées, seuls Yamamoto et al. [42] ont mesuré des valeurs 
supérieures (σf = 690 MPa et KIC = 5,9 MPa.m1/2) sur des nanocomposites de microstructures extrêmement 
différentes (cf. I.2.2.2.c(ii)).  
Les augmentations de ténacité et de contrainte à la rupture observées dans notre étude (pour S2b) sont 
obtenues avec les DNTC de haute qualité structurale qui ont déjà été utilisés précédemment pour préparer un 
nanocomposite DNTC-MgO à 2,3% mass. de carbone [96]. D’importantes améliorations des propriétés 
mécaniques avaient été obtenues (HV de 7,5 à 12,2 GPa, σf de 91 à 271 MPa et KIC de 3,4 à 6,7 MPa.m1/2) et 
corrélées à un pontage de fissures similaire à celui que nous avons observé [96]. Cependant, dans le cas des 
nanocomposites DNTC-MgO, la synthèse in situ avait permis l’obtention d’une dispersion très homogène sans 
endommagement des DNTC au cours de l’élaboration de la poudre, ce qui est difficilement atteignable par 
mélange. De plus, les valeurs de contrainte à la rupture et de ténacité de la magnésie, plus faibles que celles de 
l’alumine (91 MPa contre 450 MPa et 3,4 MPa.m1/2 contre 5 MPa.m1/2), permettaient une plus grande 
évolution. Une synthèse in situ de DNTC de haute qualité structurale dans une poudre d’alumine 
submicronique reste donc prometteuse pour parvenir à un meilleur gain sur les propriétés mécaniques que par 
la voie des mélanges. Mais cela requiert encore un travail important sur la synthèse CCVD in situ à partir d’un 
matériau catalytique à base d’alumine afin d’orienter la sélectivité vers des DNTC de haute qualité, sans dépôt 
de carbone désordonné. 
Contrainte à la rupture et ténacité des nanocomposites MNTC-Al2O3 
Les propriétés mécaniques des deux nanocomposites 8NTC-Al2O3 (S8ga et S8F) sont quasiment 
identiques (σf ~ 460 MPa et KIC ~ 4,2 MPa.m1/2) et se situent en deçà de celles des nanocomposites S2b et 
S2F, sauf pour la ténacité par rapport à S2F (3,9 MPa.m1/2). De plus, les contraintes à la rupture sont similaires 
à celles des alumines (413 et 484 MPa) mais les ténacités sont plus faibles (4,2 MPa.m1/2 contre  
5,0-5,4  MPa.m1/2). Si l’on compare à A1150, alumine dont la taille de grains (0,32 µm) est la plus proche de 
S8ga et S8F (0,17 µm), la présence des 8NTC n’a aucun effet bénéfique sur ces propriétés, bien qu’ils soient 
distribués de façon homogène aux joints de grains. L’observation en MEB de fissures produites par 
indentation sous forte charge montre, pour S8F, de nombreux NTC pendants dans la fissure (flèches, Figure  
I-52b) et l’absence de pontage, même lorsque la largeur de fissure est faible (Figure I-52b). Pour S8ga, au 
contraire, du pontage de fissure est observé (Figure I-52a). Ainsi, comme pour les DNTC de S2F, lorsque les 
NTC sont fonctionnalisés, le pontage n’est pas observé, ce qui semble être une conséquence de la 
fonctionnalisation qui diminuerait la contrainte à la rupture intrinsèque des NTC et qui renforcerait les liaisons 
NTC-alumine à l’interface, conduisant à la rupture des NTC plutôt qu’à du déchaussement au cours de la 
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propagation des fissures. Cependant, dans S8ga, malgré le pontage de fissure observé, la ténacité n’est pas 
supérieure ou égale à celles des  alumines de références, comme pour S2b. La faible longueur des 8NTC 
(Lmoyen ~ 1,5 µm) comparée à celles des DNTC ou faisceaux de DNTC (jusqu’à 100 µm) pourraient expliquer 
leur absence de contribution au renforcement de l’alumine. En effet, à cause de cette faible longueur, la 
surface d’interface avec l’alumine est faible et la scission critique de déchaussement reste donc faible. D’autre 
part, si les très longs DNTC parcourent un long chemin tortueux aux joints de grains qui contribue à les ancrer 
mécaniquement dans la matrice, ce n’est pas le cas pour ces MNTC courts. 
  
Figure I-52 : Images de MEB des fissures faites par indentations Vickers avec une forte charge (2kg) de S8ga (a) et de S8F (b). 
 
Pour les nanocomposites 20NTC-Al2O3, les contraintes à la rupture sont plus faibles (< 400 MPa) que 
celles des nanocomposites étudiés précédemment et que celles des deux alumines. Concernant la ténacité, la 
valeur de 5,2 MPa.m1/2 de S20ga, environ égale à celles des alumines, est à remarquer. Cependant, cette valeur 
est entachée d’un fort écart type, élevé et inhabituel (± 2,3), qui peut s’expliquer par des hétérogénéités de 
l’échantillon, et en particulier la présence d’agglomérats de 20NTC dont certains atteignent 50 µm (Figure  
I-47c). Le nanocomposite S20F, élaboré à partir de 20NTC ayant subi une fonctionnalisation covalente, est 
plus homogène et sa ténacité (3,8 ± 0,6 MPa.m1/2) bien que plus faible est moins dispersée. L’observation en 
MEB de fissures produites par indentation sous forte charge met en évidence, d’une part, un pontage 
important de la fissure par les MNTC pour S20ga (Figure I-53a) et, d’autre part, l’absence de pontage pour 
S20F (flèches, Figure I-53b). Ces résultats sont à rapprocher de ceux obtenus précédemment, respectivement, 
pour S2b et S2F ainsi que pour S8ga et S8F. La fonctionnalisation covalente des 20NTC a vraisemblablement 
altéré leurs propriétés mécaniques et le gain en homogénéité de distribution et, peut-être, en accrochage avec 
la matrice n’a pas compensé cet effet défavorable. Il est également possible que l’accrochage des 20NTC 
fonctionnalisés à la matrice se soit amélioré, par rapport aux 20NTC non fonctionnalisés, et soit devenu trop 
fort pour permettre un déchaussement significatif des 20NTC. Cela pourrait également expliquer le très faible 
nombre de NTC pendants observés dans la fissure s’ils ont été sectionnés au même niveau que celle-ci. 
Concernant S20ga, la ténacité plus élevée que celles de S8ga et S8F est à corréler avec leur longueur plus 




et un possible ancrage mécanique aux joints de grains. Cependant, S20ga présente aussi une des plus faibles 
contraintes à la rupture des matériaux étudiés  
(313 MPa). Ceci peut être dû à la taille des plus gros agglomérats de MNTC (50 µm, Figure I-47c). En effet, 
la longueur critique de fissure pour l’alumine A1150 est de l’ordre de 50 µm, donc comparable à la taille de 
ces plus gros agglomérats. Ainsi ces derniers se comporteraient comme des fissures sur-critiques, diminuant 
considérablement la contrainte à la rupture. L’utilisation de MNTC longs et de gros diamètre, comme les 
20NTC, pour renforcer l’alumine reste donc prometteuse mais elle requiert l’obtention d’une distribution 
beaucoup plus homogène que celle que nous avons obtenue pour S20ga. Cependant, pour y parvenir, la 
fonctionnalisation covalente n’est pas à retenir car elle semble néfaste aux propriétés mécaniques des MNTC 
[149].  
  
Figure I-53 : Images de MEB des fissures faites par indentations Vickers avec une forte charge (2kg)  
de S20ga (a) et de S20F (b). 
 
Dans les études concernant la détermination de la contrainte à la rupture et de la ténacité par essai 
SENB, le frittage des nanocomposites est souvent réalisé à une température plus élevée que celle  (1350°C) 
que nous avons retenue pour cette étude [17, 21, 23, 24, 29, 34, 42, 51, 52, 83-85, 105]. Cela conduit, dans la 
majorité des cas, à obtenir des nanocomposites avec des tailles de grains micrométriques [24, 29, 42, 83, 84, 
105]. Les hautes températures ont également pu favoriser la graphitisation des MNTC. L’amélioration de la 
qualité structurale, pouvant résulter en une augmentation de la résistance à la rupture en traction des MNTC, 
peut conduire à un meilleur renforcement mécanique du nanocomposite. Le frittage est également réalisé à 
une pression plus faible que celle appliquée dans cette étude (< 60 MPa contre 150 MPa), ce qui pourrait 
limiter les contraintes résiduelles. Ainsi Yamamoto et al. [42] ont déterminé une contrainte à la rupture et une 
ténacité élevées (respectivement 690 MPa et 5,9 MPa.m1/2) pour un nanocomposite à 0,9% vol. de MNTC 
densifié par SPS à 1500°C sous 20 MPa. Néanmoins, pour une teneur plus élevée (3,7% vol.), des baisses sont 
enregistrées (425 MPa et 4,2 MPa.m1/2), y compris par rapport à leur alumine de référence (502 MPa et  
4,3 MPa.m1/2). Zhang et al. [29] ont mesuré pour un nanocomposite avec 1% vol. de MNTC, densifié par 
frittage naturel à 1500°C, une contrainte à la rupture de 543 MPa mais la ténacité associée n’est que de  




conduit à une contrainte à la rupture (364 MPa) et à une ténacité (3,5 MPa.m1/2) inférieures ou égales à celles 
de leur alumine de référence (403 MPa et 3,3 MPa.m1/2). À teneur équivalente (3-4% vol. de MNTC), on 
remarque que les valeurs rapportées par ces deux groupes d’auteurs sont inférieures ou égales à celles que 
nous avons obtenues pour des nanocomposites 8NTC-Al2O3 alors que les tailles de grains de nos échantillons 
sont très inférieures (< 0,20 µm contre > 1 µm) et les 8NTC sont plus courts (1,5 µm contre 8,7 µm [42]) et/ou 
de diamètre beaucoup plus faible (10 nm contre, respectivement, 40 nm [29] ou 70 nm [42]).  
En frittant par HP à une température de 1600°C, Wei et al. [21] ont élaboré un nanocomposite à 3% 
vol. de MNTC avec une taille de grains d’environ 0,3 µm. Leur MNTC sont très bien dispersés grâce à la 
fonctionnalisation covalente qu’ils ont utilisée. La contrainte à la rupture (410 MPa) est comprise entre celles 
de nos deux types de nanocomposites (avec des 8NTC ou des 20NTC), cependant la ténacité (5,0 MPa.m1/2) 
est similaire à celle de S20ga (5,2 MPa.m1/2). La longueur de leurs NTC de 1 à 2 µm est plutôt similaire à celle 
des 8NTC, néanmoins les diamètres ne sont pas mentionnés, ce qui ne permet pas d’approfondir la 
comparaison.  
Ahmad et al. [51, 52] ont déterminé une contrainte à la rupture de 380 MPa et une ténacité de  
6,8 MPa.m1/2 pour un nanocomposite à 4% vol. de MNTC. Bi et al. [23] ont mesuré une contrainte à la rupture 
de 410 MPa et une ténacité de 5,9 MPa.m1/2 pour un nanocomposite à 10,4% vol. de MNTC. Ces deux groupes 
d’auteurs ont densifié leur nanocomposite à 1600°C par HP avec une pression de 40 MPa. Bien que les 
teneurs soient différentes, les mêmes observations microstructurales ont été réalisées : une dispersion 
homogène des MNTC, une diminution de la taille de grains du micromètre pour l’alumine de référence à    
0,3-0,4 µm pour les nanocomposites et une modification du mode de rupture d’intergranulaire pour l’alumine 
à transgranulaire pour le nanocomposite. Cette dernière constatation, possible conséquence d’une 
fonctionnalisation adéquate, pourrait en partie expliquer les augmentations des propriétés mécaniques par 
rapport à leur alumine de référence. Dans notre cas, l’absence de caractère transgranulaire pour la rupture et la 
présence d’agglomérats dans les nanocomposites 20NTC-Al2O3 pourraient être des explications possibles aux 
valeurs plus faibles mesurées. De plus, Ahmad et al. [51, 52] utilisent des MNTC de 40 nm de diamètre et Bi 
et al. [23] des MNTC de diamètre 20-40 nm et de longueur 5-20 µm. Dans notre étude, les diamètres des NTC 
sont plus faibles (environ 10 et 20 nm pour, respectivement, les 8NTC et les 20NTC), ils ont donc pu être plus 
affectés par la fonctionnalisation. De plus, la faible surface de contact entre les NTC et la matrice à cause 
d’une faible longueur, en particulier pour les 8NTC, pourrait également être défavorable aux propriétés 
mécaniques.   
I.5.3 Conclusion sur les propriétés des nanocomposites massifs NTC-Al2O3 
La conductivité électrique et les propriétés mécaniques de nanocomposites NTC-alumine à 
faible teneur en carbone (~ 2% mass. soit ~ 4% vol.), différant principalement par la nature des NTC 
(SNTC+DNTC, DNTC, MNTC courts à 8 parois, MNTC longs à 20 parois) et par le mode de 
préparation de la poudre nanocomposite, ont été mesurées. Les résultats ont été corrélés à 
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l’endommagement des NTC et aux microstructures comprenant la distribution des NTC et la taille 
moyenne des grains de matrice, qui reste inférieure ou égale à 0,3 µm dans les zones contenant des 
NTC. Ils ont également été corrélés  aux propriétés de deux alumines, respectivement de taille de grains 
similaire ou densifiée par SPS dans les mêmes conditions. 
Les NTC obtenus par synthèse in situ dans la poudre d’alumine se détériorent lors du frittage 
(SPS ou HP) à cause de la proportion importante de SNTC, en particulier individualisés, et d’une 
qualité structurale insuffisante. De plus, du carbone désordonné est déposé à la surface des grains 
d’alumine et reste présent, localisé aux joints de grains, après frittage. Il en résulte des propriétés 
mécaniques médiocres. Cependant, la très bonne dispersion des NTC permet d’atteindre, après frittage 
SPS, les conductivités électriques les plus élevées de cette étude, la plus importante (5 S.cm-1) étant 
obtenue lorsque le refroidissement, lors du frittage, est suffisamment lent. 
L’élaboration des poudres par mélange, mais sans broyage, a permis de choisir des NTC de 
caractéristiques particulières et de s’affranchir de la présence de carbone désordonné. Avec des DNTC 
fonctionnalisés ou des MNTC courts (1,5 m) à 8 parois fonctionnalisés, le degré de dispersion atteint 
est satisfaisant, quoique légèrement moins bon que dans les échantillons in situ. Les conductivités des 
nanocomposites massifs correspondants (1,0 à 1,8 S.cm-1) sont supérieures ou égales à celles qui ont été 
rapportées dans la littérature pour des échantillons à teneurs en NTC proches et élaborés par mélange. 
Malgré leur bonne homogénéité, les nanocomposites avec les MNTC à 8 parois semblent pénalisés, au 
niveau de leurs propriétés mécaniques, par la faible longueur des NTC qui ne leur donne ni une surface 
d’adhésion, ni un ancrage mécanique suffisants à la matrice. La fonctionnalisation covalente semble 
altérer les propriétés mécaniques des NTC et pourrait conduire à des liaisons interfaciales  
NTC-alumine plus fortes, ce qui nuirait aux propriétés mécaniques des nanocomposites. Les 
nanocomposites avec des MNTC longs à 20 parois et dispersés à la gomme arabique (fonctionnalisation 
non covalente) ont une ténacité élevée (5,2 MPa.m1/2) mais la présence de trop nombreux agglomérats 
nuit fortement à la contrainte à la rupture. L’utilisation d’autres surfactants en vue d’une dispersion 
plus homogène pourrait être une voie prometteuse. 
Une augmentation de la contrainte à la rupture (533 MPa, +30%) et un maintien de la ténacité 
(5,6 MPa.m1/2) par rapport à une alumine submicronique ont été mesurés pour un nanocomposite 
DNTC-alumine, élaboré sans avoir fonctionnalisé les DNTC. Ce matériau présente une dispersion 
hétérogène des DNTC et une microstructure comportant des zones à petits grains (0,28 µm, avec 
DNTC) et des zones à gros grains (0,75 µm, sans DNTC). En considérant simultanément la contrainte à 
la rupture et la ténacité, seul un groupe d’auteurs obtient des valeurs supérieures (690 MPa et  
5,9 MPa.m1/2) [42] pour des nanocomposites NTC-alumine, qui sont cependant très différents, à tous 
points de vue, de ceux que nous avons élaborés. 
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I.6 CONCLUSION DU CHAPITRE I 
En utilisant d’une part la synthèse in situ des NTC, d’autre part différents protocoles de mélange sans 
broyage avec des NTC bruts ou fonctionnalisés, une gamme variée de poudres nanocomposites NTC-Al2O3 à 
teneurs modérées en NTC (environ 2% mass.), différant par la nature des NTC et leur dispersion, mais ayant 
généralement en commun la même poudre d’alumine submicronique (-Al2O3 – dgrains = 100 nm) a été 
préparée. Les nanocomposites massifs correspondants ainsi que deux alumines, préparées pour comparaison, 
ont été densifiés principalement par frittage SPS. Les analyses en spectroscopie Raman ont permis d’évaluer 
la qualité des NTC et de suivre leur endommagement éventuel au cours du processus d’élaboration. La 
dispersion des NTC, visualisée sur les images de MEB de fracture des nanocomposites massifs, a été corrélée 
à la microstructure de la matrice qui résulte d’une croissance des grains d’alumine contrecarrée par les NTC 
présents aux joints de grains. La conductivité électrique et les propriétés mécaniques de toute cette gamme de 
matériaux ont ensuite été mesurées, corrélées aux paramètres précédents et à la nature des NTC puis discutées 
en rapport aux résultats de la littérature. 
Les poudres nanocomposites préparées par synthèse in situ des NTC à partir de matériaux catalytiques 
imprégnés, l’éthylène ou le méthane  étant la source de carbone, comportent majoritairement des SNTC et des 
DNTC très bien répartis entre les grains d’alumine. Lorsque le matériau catalytique est à base de -Al2O3, la 
décomposition pyrolytique des gaz carbonés entraine un dépôt de carbone désordonné à la surface des grains 
d’alumine. Lorsque le matériau catalytique est à base de -Al2O3, celui-ci est inexistant, les quantités de NTC 
synthétisés sont accrues et la sélectivité est très marquée vers les SNTC grâce à la plus grande surface 
spécifique de -Al2O3. La qualité des NTC synthétisés est assez bonne mais cependant moindre que celle de 
DNTC de haute qualité structurale synthétisés par l’équipe. 
 Lors du frittage SPS de la poudre NTC-(-Al2O3) avec le cycle standard (1350°C, 150MPa), la 
transformation de phase → conduit à la formation d’une structure vermiculaire qui nuit fortement à la 
densification. Cependant, avec un cycle à 700°C et une forte pression uniaxiale (1 GPa), des matériaux avec 
une matrice -Al2O3 densifiés à 99% et à taille de grains submicroniques (~ 100 nm) sont obtenus, ce qui 
semble prometteur malgré un important endommagement des NTC. Avec les poudres NTC-(-Al2O3), que le 
frittage soit effectué par HP (1450°C, 43 MPa) ou par SPS (1350°C, 150 MPa), les NTC sont toujours 
endommagés au sein des matériaux massifs, vraisemblablement à cause de leur qualité structurale intrinsèque 
insuffisante, et des films de carbone ont pu être identifiés aux joints de grains. Il en résulte des propriétés 
mécaniques médiocres mais la très bonne dispersion des NTC permet d’atteindre, après frittage SPS, les 
conductivités électriques les plus élevées de toute cette étude. 
L’élaboration de d’autres poudres nanocomposites par mélange, mais sans broyage, a permis de 
choisir des NTC de caractéristiques particulières et de s’affranchir de la présence de carbone désordonné. Les 
mélanges sont effectués par une combinaison d’ultrasons et d’agitations mécaniques, la même poudre -Al2O3 
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(dgrains = 100 nm) étant toujours utilisée, puis la suspension mixte est congelée et lyophilisée. Tous ces 
matériaux ont été densifiés (densités relatives ≥ 97%) par frittage SPS (1350°C, 150 MPa). Avec des DNTC 
non fonctionnalisés, de très bonne qualité structurale, l’endommagement est perceptible à énergies de mélange 
croissantes mais ne s’accentue pas lors du frittage, conduisant à des DNTC qui demeurent de bonne qualité 
dans les matériaux massifs. Ceux-ci présentent cependant une microstructure mixte avec des régions avec et 
sans NTC, respectivement à petits grains (0,10-0,40 µm) et à plus gros grains (0,60-1,0 µm), qui résultent 
d’une distribution imparfaite des DNTC. Une fonctionnalisation covalente « ménagée » préalable des DNTC 
permet d’atteindre une bonne homogénéité de leur répartition et de la microstructure de la matrice  
(dgrains < 0,20 µm). Bien que l’endommagement de ces DNTC soit alors plus accentué, intervenant 
progressivement au cours des étapes successives d’élaboration, la plus grande partie des DNTC, 
majoritairement sous forme de faisceaux, gardent leur intégrité et restent de bien meilleure qualité que les 
NTC plus individualisés des poudres nanocomposites synthétisées in situ. Ces résultats soulignent que la 
bonne qualité structurale des NTC et leur agencement en faisceaux sont donc des critères favorables 
importants pour élaborer des nanocomposites  NTC-Al2O3 avec des NTC à peu de parois, les DNTC semblant 
par ailleurs un meilleur choix que les SNTC. À notre connaissance, les échantillons massifs obtenus 
constituent les premiers nanocomposites DNTC-Al2O3 totalement densifiés et ne comportant pas 
d’agglomérats de DNTC préparés à ce jour. 
Des nanocomposites MNTC-Al2O3 ont été préparés à partir de deux types de MNTC : des MNTC à 8 
parois courts (1,5 m) et des MNTC à 20 parois et plus longs (> 10 µm). Leur fonctionnalisation préalable 
s’est avérée nécessaire, faute de quoi les matériaux contiennent de grandes quantités d’agglomérats de MNTC 
et extrêmement peu de MNTC individuels sont localisés aux joints de grains. Pour les MNTC courts, que la 
fonctionnalisation soit effectuée de façon non covalente, par addition de gomme arabique, ou covalente, par 
oxydation dans de l’acide nitrique concentré à chaud, leur dispersion dans le matériau densifié est relativement 
satisfaisante, et la matrice est homogène (dgrains < 0,20 µm). La dispersion des MNTC longs est moins aboutie, 
avec de nombreux agglomérats mais la matrice reste homogène avec cependant de plus gros grains          
(dgrains  0,30 µm). Les difficultés de dispersion de ces MNTC sont liées à leur plus grande longueur. 
Contrairement à ce qui a été relevé pour les DNTC, ni la fonctionnalisation, ni le processus de mélange, ne 
semblent affecter la qualité des MNTC (à 8 ou à 20 parois) et le frittage SPS entraine une augmentation de 
leur cristallinité, d’après les analyses par spectroscopie Raman. 
Les nanocomposites NTC-Al2O3 préparés avec des DNTC ou avec des MNTC à 8 parois 
fonctionnalisés présentent des conductivités électriques similaires (1-1,8 S.cm-1). La conductivité des 
nanocomposites préparés avec des MNTC à 20 parois fonctionnalisés est moindre, leur plus grande longueur 
que celles des MNTC à 8 parois ne compensant pas leur dispersion insuffisante. Avec les DNTC, la valeur la 
plus élevée (1,8 S.cm-1) correspond au matériau le plus homogène bien que les DNTC soient un peu 
endommagés suite à leur fonctionnalisation covalente et aux processus de préparation. Elle ne dépasse pas la 
conductivité des nanocomposites MNTC-Al2O3 bien que les DNTC représentent potentiellement, à teneurs en 
carbone égales, une longueur totale de filaments plus importante que les MNTC à 8 parois. La mise en 
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faisceau des DNTC est de nature à expliquer ce résultat. Cette conductivité est proche de 2,2 S.cm-1, 
conductivité du matériau élaboré par synthèse in situ et densifié par SPS avec le même cycle de frittage, ce qui 
prouve que la distribution des NTC est satisfaisante. Notons que la conductivité la plus importante  
(5 S.cm-1), obtenue sur un échantillon « in situ » refroidi plus lentement lors du frittage ce qui permet de 
diminuer les contraintes internes, se situe parmi les valeurs les plus élevées de la littérature pour cette teneur 
en carbone (4,3% vol.). 
Si les nanocomposites avec les MNTC à 8 parois présentent des contraintes à la rupture un peu 
supérieures à celle de l’alumine de même taille de grains (460 contre 413 MPa), leurs ténacités restent 
inférieures à celle de cette référence (4,2 contre 5,4 MPa.m1/2). Il est probable que ces matériaux soient 
pénalisés par la faible longueur des NTC qui ne leur donne ni une surface d’adhésion, ni un ancrage 
mécanique suffisants à la matrice. Pour les nanocomposites avec des MNTC longs à 20 parois, la présence de 
trop nombreux agglomérats nuit fortement à la contrainte à la rupture, mais le matériau élaboré avec les 
MNTC fonctionnalisés à la gomme arabique présente cependant une ténacité similaire à l’alumine de 
référence et un pontage des fissures par les MNTC bien marqué. Ce n’est plus le cas lorsque des NTC à 
fonctionnalisation covalente sont utilisés, que ce soient des MNTC ou des DNTC, et cela est corrélé à des 
ténacités médiocres. Il est vraisemblable que la fonctionnalisation covalente altère les propriétés mécaniques 
des NTC ou conduise à des liaisons interfaciales NTC-alumine plus fortes, les deux phénomènes pouvant 
expliquer la rupture des NTC au ras de la matrice sans déchaussement ni pontage. Pour le nanocomposite 
DNTC-Al2O3 préparé avec des DNTC bruts, une augmentation de la contrainte à la rupture (533 MPa, +30%) 
et un maintien de la ténacité (5,6 MPa.m1/2) par rapport à une alumine submicronique ont été mesurés, bien 
que ce matériau présente une dispersion hétérogène des DNTC et une microstructure comportant des zones à 
petits grains (avec DNTC) et des zones à gros grains (sans DNTC). De plus, un important pontage de fissure 
par les DNTC ou faisceaux de DNTC est mis en évidence, laissant penser à une contribution notable des 
DNTC aux propriétés mécaniques de ce matériau. Ces résultats mettent en évidence la potentialité des DNTC 
pour renforcer l’alumine à condition qu’ils soient de très bonne qualité structurale et que le processus 
d’élaboration du nanocomposite ne les endommage pas. Une fonctionnalisation covalente, même ménagée, est 
donc à écarter et d’autres voies sont à rechercher, passant vraisemblablement par des fonctionnalisations non 
covalentes, afin d’obtenir des nanocomposites plus homogènes. Comme précédemment pour des 
nanocomposites DNTC-MgO [96], la teneur modérée en carbone et la microstructure fine de la matrice 
semblent un bon compromis. Malgré la répartition imparfaite des DNTC, les propriétés mécaniques obtenues 
sont parmi les meilleures de la littérature sur des nanocomposites NTC-Al2O3. En considérant simultanément 
la contrainte à la rupture et la ténacité, seul un groupe d’auteurs obtient des valeurs supérieures (690 MPa et 
5,9 MPa.m½ [42])  pour des nanocomposites NTC-Al2O3, qui sont cependant très différents, à tous points de 
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II.1 INTRODUCTION  
La zircone ne peut être utilisée à l’état pur comme céramique de structure à cause de sa transformation 
de phase quadratique vers monoclinique, intervenant à 1170°C au chauffage et entre 750°C et 900°C au 
refroidissement, qui entraine une forte variation volumique. Cependant, l’addition de certains oxydes (Y2O3, 
MgO, CaO, Ce2O3,…) conduit à des solutions solides qui étendent les domaines de stabilité en température 
des formes quadratique et cubique et rendent possible une stabilisation totale ou partielle de ces formes à 
température ambiante. Lorsque la zircone est ainsi obtenue sous forme quadratique métastable, les 
mécanismes de microfissuration et de transformation induite sous contrainte peuvent lui conférer ténacité et 
résistance à la rupture exceptionnelles pour une céramique oxyde. Ces performances ont ouvert la voie à ses 
applications comme céramique de structure mais elles nécessitent un contrôle étroit de la microstructure qui 
lui-même requiert des traitements thermiques assez pointus.  
L’addition de nanotubes de carbone (NTC) à de la zircone quadratique stabilisée par l’oxyde d’yttrium 
a déjà été abordée par plusieurs auteurs. Un des objectifs principaux est d’augmenter ténacité et résistance à la 
rupture en permettant des mécanismes de renforcement complémentaires de ceux qui sont propres à la zircone 
quadratique métastable. Les NTC peuvent également influer sur la microstructure, et donc indirectement sur 
les transformations de phase et sur les propriétés mécaniques. D’autre part, aucun auteur n’a encore abordé, à 
notre connaissance, les propriétés tribologiques des nanocomposites DNTC-zircone et MNTC-zircone, bien 
que les résultats obtenus sur des nanocomposites nanofibres de carbone (NFC)-zircone semblent prometteurs. 
Une amélioration de ces propriétés serait de nature à étendre ou renforcer certaines applications, en particulier 
dans le domaine des biomatériaux. Ce deuxième chapitre porte donc sur la préparation de poudres 
nanocomposites NTC-zircone, sur leur frittage conduisant à des matériaux massifs puis sur l’étude de la 
microstructure et des propriétés électriques, mécaniques et tribologiques de ces nanocomposites. 
Une étude bibliographique regroupant les différentes méthodes de préparation et de frittage ainsi que 
les propriétés des nanocomposites NTC-zircone et NFC-zircone est présentée dans la première partie de ce 
chapitre (cf. II.1). Les propriétés mécaniques obtenues se sont révélées souvent moindres que celles des 
céramiques préparées pour comparaison, et toujours en deçà de celles des meilleures zircones quadratiques. 
L’obtention d’une distribution homogène des NTC tout en évitant un endommagement des NTC lors de la 
préparation de la poudre nanocomposite ou du frittage restent des problèmes clés qui sont encore mal résolus 
et qui peuvent expliquer ces résultats décevants.  
Nous avons choisi d’étudier l’addition à la zircone yttriée de DNTC ou de MNTC à peu de parois et 
de faible longueur, c’est à dire d’autres types de NTC que ceux utilisés dans la littérature. Antérieurement, 
l’équipe NNC du CIRIMAT a travaillé sur la préparation de telles poudres par synthèse des NTC in situ en 
utilisant une solution solide. Les poudres obtenues comportant des grains de matrice de forme très irrégulière 
et de grande taille, peu aptes au frittage, les nanocomposites massifs obtenus par frittage SPS avaient souvent 
une densité relative assez faible. D’autre part, les caractéristiques des NTC restaient mal contrôlées. Nous 
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avons donc utilisé la méthode de mélange mise au point pour les poudres nanocomposites NTC-Al2O3 dans le 
chapitre I, tout en conservant le frittage SPS qui semble limiter l’endommagement des NTC, la croissance des 
grains de la matrice zircone et la proportion de phase monoclinique (cf. II.2).  
La préparation des poudres nanocomposites NTC-zircone à teneurs en carbone comprises entre 0,5 et 
6,3% mass. est présentée dans la première partie expérimentale (cf. II.3). Des DNTC ou des MNTC à 8 parois 
courts (1,5 µm) ont été mélangés avec une poudre commerciale de zircone nanométrique (dgrains = 50-70 nm) 
dopée à 3% mol. d’yttrine et composée de 77% vol. de phase quadratique. La microstructure des matériaux 
densifiés par SPS (II.4) est étudiée et discutée en relation avec la nature des NTC, la teneur en carbone et les 
conditions de frittage. 
L’étude de la conductivité électrique et des propriétés mécaniques des nanocomposites (cf. II.5), 
effectuée en fonction de la nature des NTC et de leur teneur, a été complétée par celle de leur comportement 
tribologique (mesure des coefficients de frottement et comparaison des usures) vis-à-vis de billes d’acier ou 
d’alumine (cf. II.6). Ces propriétés ont été corrélées au suivi de la microstructure du matériau, et plus 
particulièrement de l’endommagement et de la distribution des NTC, de la taille des grains de matrice et de sa 
forme cristalline.  
Ce travail a été en partie réalisé en collaboration avec Dalya Al Kattan lors de son stage de Master 2 
Recherche « Science des Matériaux, Nanomatériaux, Multimatériaux » en 2012. 
II.2 ETUDE BIBLIOGRAPHIQUE 
II.2.1 La zircone 
À température ambiante ou modérée (jusqu’à 1170°C), la forme stable de la zircone est monoclinique 
(notée m). Les deux autres formes allotropiques sont des phases quadratique (1170-2370°C, notée q) et 
cubique (2370-2880°C, notée c) (Figure II-1) [1]. Au refroidissement, la transformation quadratique –
monoclinique (entre 900 et 750°C) est martensitique et elle est accompagnée d’une importante expansion de 
volume (4 à 5% pour une céramique), ce qui rend impossible l’utilisation de la zircone pure à haute 
température. Il est possible de stabiliser la zircone en phase quadratique en la dopant avec des oxydes tels que 
Y2O3 (Figure II-1), CeO2, CaO ou MgO ce qui conduit à des solutions solides de substitution, celles-ci 





Figure II-1 : Diagramme de phase binaire du système ZrO2-Y2O3.  
La région hachurée indique la transition monoclinique-quadratique [3]. 
 
La zircone yttriée à 3% mol. présente des propriétés mécaniques remarquables [1]. En effet, sa 
contrainte à la rupture en flexion est comprise entre 1000 et 1500 MPa et sa ténacité atteint 6 à 12 MPa.m1/2 
[4]. Ces valeurs sont deux à trois fois plus élevées que celles de l’alumine. Ce niveau de propriétés, qui est 
également obtenu par stabilisation avec MgO, est lié à l’état métastable de la phase quadratique ainsi obtenue 
qui entraîne deux phénomènes : 
- la microfissuration au cours du refroidissement, lors du cycle de frittage, lorsque la phase quadratique 
tend à se transformer en phase stable monoclinique. À cause des expansions volumiques locales qui en 
résultent, des microfissures apparaissent. Sous sollicitation mécanique, elles peuvent induire des 
déflexions multiples de la fissure de rupture, ce qui contribue au renforcement (Figure II-2a).  
- la transformation de la phase quadratique en phase monoclinique est induite sous contrainte dans les 
zones de concentration de contrainte, en particulier en pointe de fissure (Figure II-2b). L’expansion de 
volume locale qui l’accompagne, induit un champ de contraintes de compression qui s’oppose au 
champ de contraintes de tension et la fissure tend ainsi à autolimiter sa propagation [4]. 
  









Cependant, il existe un phénomène de vieillissement de la zircone à basse température qui est néfaste 
à son utilisation car il entraîne sa dégradation [1, 5, 6]. Il s’agit d’une réaction qui s’amorce en surface des 
pièces, en présence d’humidité, et qui consiste en la transformation isotherme des grains quadratiques en 
phase monoclinique. Plusieurs mécanismes pouvant se compléter ont été proposés : la corrosion aqueuse de la 
zircone ou la déstabilisation de la matrice à cause de la formation d’hydroxyde d’yttrium. La transformation 
en phase monoclinique qui s’en suit induit la création d’un champ de contraintes et le changement de phase se 
propage ainsi. Le micro-craquellement de la surface peut également favoriser l’amorçage de la réaction en 
profondeur. Cette réaction étant activée thermiquement, le processus de vieillissement est accéléré sous 
conditions hydrothermales. Ce vieillissement a été à l’origine d’un problème industriel important. En 1998, 
suite à un changement de four et de cycle de frittage, la société Saint-Gobain a fabriqué des sphères en 
zircone, pré-produits de têtes de prothèse de hanche, dont le cœur était moins dense que la surface. Les 
échantillons passaient tous les contrôles qualité (norme ISO 13356) sans que les porosités résiduelles ne soient 
détectées dans les échantillons denses. Après usinage pour obtenir les têtes de prothèse, ces porosités 
devenaient accessibles à l’eau environnante. Un chemin d’accès des molécules d'eau à l’ensemble du matériau 
était ainsi dessiné. En condition in-vivo, le vieillissement étant accéléré, de nombreux cas de fracture 
prématurée de ces prothèses ont été recensés avant qu’elles ne soient retirées du marché par l’agence nationale 
de sécurité du médicament et des produits de santé. 
Pour la compréhension des propriétés, il est donc nécessaire et important de bien caractériser les 
proportions des différentes phases en présence dans le matériau étudié. Elles peuvent principalement être 
déterminées par DRX ou par spectroscopie Raman. 
II.2.2 Préparation de nanocomposites NTC-zircone 
Dans le but d’augmenter encore les valeurs des propriétés mécaniques, il est intéressant de tester de 
nouveaux nanocomposites à matrice zircone contenant des NTC. Comme il a été développé dans le chapitre I, 
pour élaborer des nanocomposites NTC-céramique, plusieurs difficultés sont à surmonter. Tout 
particulièrement, les principaux obstacles résident, d’une part, dans la dispersion homogène des NTC qui 
semble être mieux atteinte dans le cas de la synthèse in situ des NTC et, d’autre part, dans la capacité à limiter 
l’endommagement des NTC au cours de l’étape de synthèse de la poudre, mais également au cours du frittage. 
Différentes méthodes d’élaboration des poudres nanocomposites et de mise en forme ont été développées avec 





Tableau II-1 : Élaboration de nanocomposites NTC-zircone. 





Frittage T, P, t 
(°C, MPa, min) 
drelatived 
(%) 
Zhan et al. 
2006 
Davis (USA) [7]  




1150, -, 4 
> 98 
Ionascu et Schaller 
2006-2009 
Lausanne (Suisse) [8-10]  




1450, -, 180 
> 97 
Mazaheri et al. 
2010-2012 
Lausanne (Suisse), 
Villeurbanne [11-14]  




1250-1350, 50, 2 
> 98 
Borrell et al. 
2011 
Llanera (Espagne) [15]  
Z3Y NFC 





1200-1500, 80, 1 
>99 
92 
Fonseca et al. 
2007 
Sao Paulo (Brésil) [16]  
Z8Y SNTC 
2 - 4 




1400, -, 60 
90 
60 
Shin et al. 
2012 
Seoul (Corée) [17]  




1350-1450, 30, 5 
> 98 
Duszová, Dusza et al. 
2008-2012 
Kosice (Rép. Slovaque) 
[18-24]  
Z3Y NFC 
0,75 - 1,25* 
Mélange 
US + M 
HP  
1300, 41, 30 
> 85 
0,75 - 1,25* 
SPS 
1400-1500, 60, 5 
95 
Zhou et al.  
2009 
Beijing (China), 
Madison (USA) [25]  
Z3Y MNTC 0,5 - 1,5 
Mélange 
broyage + US 
HP 
1400, 50, 120 
> 98 
Shi et al. 
2006-2007 
Beijing (Chine) [26, 27]  
Z3Y MNTC 1 - 10  
Mélange 
broyage + US 
SPS  
1250, 60, - 
> 95 
Chintapalli et al. 
2012 
Barcelone (Espagne) [28]  
Z3Y MNTC 0,17 - 0,7* 
Mélange 
US + broyage 
SPS  
1350, 50, 5 
> 99 
Milsom et al. 
2012 
Londres (GB) [29]  
Z3Y MNTC 0,11 - 0,45* 
Mélange 
US + broyage 
SPS 
1150-1400, 16, 8 
55 - 100 
Ukai et al. 
2006 
Osaka (Japan)  
[30]  
Z3Y MNTC 0,05 - 2 
Mélange 
US + broyage 
FN 
1500, -, 240 
+ HIP  
1450, 200, 120 
> 99 
Sun et al. 
2005 
Shanghai (Chine) [31] 
Z3Y 




1300, 20, 5 
> 99 
MNTC 0,1 - 1 
Garmendia et al. 
2010-2011 
San Sebastian (Espagne) 
[32, 33]  
Z3Y MNTC 
0,3  Synthèse 
hydrothermale 
+ mélange US 
FN 
1350, -, 60 
> 97 
0,9 - 1,9* 
SPS 
1200, 100, 3 
> 99 
Legoretta Garcia, NNC 
2007 
Toulouse (France) [34]  
Mo-Z10Y MNTC 2,1 - 4,2  NTC in situ 
SPS 
1500, 150, 5 
> 93 
Datye et al. 
2010 
Knoxville (USA) [35]  
Z3Y MNTC 2,5 - 4,3 NTC in situ 
SPS 
1400-1600, 60, 4 
~ 100 
aCn ; teneur en carbone, *valeur convertie de % vol. en % mass. en prenant en compte les densités ou les caractéristiques des 
NTC ; bUS : ultrasons, M : mélange mécanique avec un barreau aimanté, NTC in situ : synthèse in situ des NTC dans la poudre 
céramique ; cT : température, P : pression (- : sans pression), t : temps de palier, FN : frittage naturel, HIP : pressage isostatique à 
chaud, HP : frittage sous charge, SPS : frittage flash, NP : information non précisée ; ddrelative : densité relative. 
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II.2.2.1 Élaboration de poudres nanocomposites NTC-zircone 
II.2.2.1.a Mélange de NTC et d’une poudre de zircone 
La manière la plus simple pour préparer une poudre nanocomposite est de mélanger des NTC à une 
poudre commerciale de zircone. La plupart des auteurs utilisent une poudre de zircone polycristalline 
stabilisée en phase quadratique par l’ajout de 3% mol. d’yttrine [7, 10, 12, 15, 17, 18, 25, 27-31, 33] qui, dans 
la majorité des cas, est celle produite par la société Tosoh [10, 12, 15, 17, 18, 28, 29, 31] et dont les tailles de 
grains primaires sont comprises entre 30 et 200 nm selon le type utilisé. Seuls Fonseca et al. [16] utilisent une 
poudre dopée à 8% mol. d’yttrine. Pour la suite de l’étude bibliographique, la matrice sera notée ZxY, Z pour 
zircone, x pour le pourcentage molaire d’yttrine dans la poudre (généralement x = 3) et Y pour yttrine.  
Les NTC utilisés sont soit des SNTC [7, 16, 17, 31], soit des MNTC [10, 12, 25, 27-31] généralement 
synthétisés par CCVD, qui sont soit commerciaux, soit synthétisés par les auteurs. Les diamètres externes des 
MNTC varient entre 10 et 50 nm et leurs longueurs sont comprises entre 0,1 et 10 µm. Rappelons que nous 
considérons comme NTC des filaments tubulaires constitués de un (SNTC) ou plusieurs feuillets de graphène 
cylindriques et généralement concentriques (MNTC), avec un facteur de forme supérieur à 10. Les filaments 
de carbone utilisés par Dusza et al. [18, 19, 21, 22, 24], qu’ils décrivent comme des structures carbonées 
composées de nanofibres creuses (di = 80 nm, de = 150 - 200 nm) et de bambous (Figure II-3a), seront ainsi 
considérés comme des nanofibres de carbone (NFC). Enfin, certains auteurs utilisent des nanofilaments dont 
les dimensions sont similaires à des MNTC (diamètre : 20-80 nm, longueur supérieure à 30 m) mais dont la 
structure, en arêtes de poisson, est caractéristique de NFC [36] (Figure II-3b). 
 
Figure II-3 : Structure des filaments de carbone utilisés par l’équipe de Dusza [21] (a) et par l’équipe de Borrell [36] (b). 
 
Plusieurs techniques de mélange ont été envisagées : 
- le mélange par broyage avec des boulets en jarres dans de l’éthanol [7], ou par attrition pendant 1 à 24 
heures en milieu aqueux [10, 12] ou alcoolique [15],  
- le mélange effectué uniquement par traitement dans un bain à ultrasons, ce qui est susceptible de 
limiter l’endommagement des NTC mais qui, en règle générale, produit une qualité de dispersion 




- le mélange avec une sonde à ultrasons d’une suspension aqueuse de NFC avec du 
dodécylbenzènesulfonate de sodium et d’une barbotine de zircone pré-broyée, suivi d’un mélange avec 
un barreau aimanté [18], 
- le broyage avec des boulets en milieu humide suivi d’un traitement par bain à ultrasons [25, 26],  
- un pré-traitement par bain à ultrasons d’une suspension de MNTC dispersés dans du 
diméthylformamide ou de l’éthanol avec un tensioactif, à laquelle est ensuite ajoutée la poudre de 
zircone ; l’ensemble est ensuite mélangé par broyage pendant 4 ou 12 heures [28-30]. 
Pour améliorer considérablement la dispersion des NTC, des mélanges par hétérocoagulation ont été 
envisagés. Des suspensions séparées de NTC et de zircone sont préparées avec différents tensioactifs (du 
bromure de cétyltriméthylammonium ou du dodécylsulfate de sodium pour les NTC et du  
poly(acide acrylique) ou du polyéthylèneimine pour la zircone) par mélange en bain à ultrasons. Un mélange 
mécanique vigoureux des deux suspensions permet de revêtir les NTC avec les grains de zircone par attraction 
électrostatique. Les NTC décorés sont ensuite dispersés dans une solution concentrée de zircone pour ajuster 
la concentration et mélangés au broyeur à boulets [25, 31]. 
Pour la plupart des méthodes décrites précédemment, les poudres nanocomposites sont humides et 
leur séchage est généralement effectué dans une étuve mais il peut également être réalisé par atomisation [18]. 
L’endommagement des NTC au sein de la poudre nanocomposite préparée par mélange n’est presque 
jamais étudié. Sur leurs images de MEB, Mazaheri et al. [12] ne détectent pas d’endommagement des MNTC 
et la comparaison des spectres Raman des MNTC et du composite densifié ne fait pas apparaître 
d’augmentation notable du rapport ID/IG. Cependant, cela ne préjuge pas d’un éventuel coupage des MNTC 
suite à un broyage par attrition avec la zircone pendant 24 heures, qui serait de nature à expliquer la bonne 
dispersion. 
II.2.2.1.b Synthèse d’un précurseur de la zircone in situ dans une suspension de NTC  
Pour améliorer l’interface NTC-céramique, les NTC peuvent être décorés avec de la zircone de taille 
nanométrique synthétisée in situ  dans des conditions hydrothermales. La détection du composé Zr-C par XPS 
après synthèse prouve la formation de liaisons fortes entre la zircone et les NTC, ce qui induit un 
renforcement de l’interface [37-39]. Les NTC décorés sont ensuite dispersés avec une sonde à ultrasons en 
solution aqueuse avec un, puis deux surfactants (polyethylenimine et poly(acide acrylique)) et enfin la poudre 
de zircone pendant des temps maxima de 8 minutes. La poudre est ensuite obtenue par séchage à l’air libre de 
la suspension [32]. 
II.2.2.1.c Synthèse des NTC in situ dans une poudre de zircone 
Une technique plus complexe consiste à synthétiser in situ les NTC au sein de la poudre matrice par 
une méthode CCVD. Deux types de matériaux catalytiques ont été envisagés.  
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F. Legoretta Garcia [34], dans l’équipe NNC du CIRIMAT, ont utilisé de multiples solutions solides 
quadratiques de type Zr1-xMxO1-t (avec M = Co, Mo ou Fe), Zr1-x-yMxM’yO1-t (avec M = Co ou Fe, et M’= Mo ; 
ou encore M=Y, M’= Fe ou Co) ou Zr1-x-y-zMxM’yM’’zO1-t (avec M = Y, M’= Mo et M’’=Fe ou Co) comme 
matériaux catalytiques. Dans tous les cas, le total des taux de substitution cationiques ne dépasse pas 10%. Le 
traitement CCVD, effectué généralement sous CH4-H2 (20% mol. – 80% mol.) entre 950 et 1050°C ou, pour 
certaines compositions, sous C2H4-H2 (20% mol. – 80% mol.) entre 650 et 750°C, génère in situ des 
nanoparticules catalytiques à partir desquelles peuvent se former diverses formes de carbone : MNTC, NFC 
courtes ou longues dont certaines ont une structure de type bambou, d’autres de type arêtes de poisson, rubans 
de carbone et coques. Dans beaucoup de cas, la synthèse CCVD manque de sélectivité principalement à cause 
de la difficulté à contrôler la taille des nanoparticules catalytiques. Les poudres nanocomposites obtenues ont 
donc des caractéristiques très diverses et ce sont les nanocomposites NTC-Mo-Z10Y qui se sont révélés les 
plus intéressants avec des MNTC de diamètres compris entre 5 et 20 nm, individuels ou en faisceaux, et 
uniformément répartis à la surface des grains de zircone [34]. Cependant, la matrice zircone garde les 
caractéristiques granulométriques et morphologiques des solutions solides qui ont été elles-mêmes 
synthétisées par combustion nitrates/urée. Les poudres comprennent ainsi deux populations de grains 
(respectivement de plusieurs dizaines de micromètres et submicroniques) qui sont souvent poreux et 
généralement constitués de multiples particules frittées entre elles. La matrice ne présente donc pas une bonne 
aptitude au frittage et les NTC sont essentiellement localisés en surface des gros grains, ce qui pénalise 
l’homogénéité de la dispersion des NTC dans les échantillons massifs [34]. 
Datye et al. [35, 40] ont imprégné une poudre commerciale Z3Y (HC Starck) avec des nitrates de 
cobalt. Les deux composées ont été mélangés manuellement dans du méthanol puis par ultrasons pendant  
15 minutes. Après avoir séché la suspension pendant une nuit à 125°C, la poudre a été broyée, puis traitée par 
CCVD dans des conditions opératoires non précisées. Le cobalt et le carbone désordonné (appelé à tort 
amorphe par ces auteurs) ont pu ensuite être éliminés de la poudre nanocomposite par lavage à l’acide 
chlorhydrique suivi d’un traitement thermique à 300°C sous air. Les teneurs en cobalt de 1, 2 et 5% mass. 
dans le matériau catalytique ont conduit à des teneurs en carbone respectives dans les poudres nanocomposites 
de 2,5, 3,0 et 4,3% mass., teneurs évaluées par ATG sur les poudres NTC-zircone après tous les traitements. 
Les MNTC synthétisés ont un diamètre moyen de 10 à 40 nm et une longueur de 1 à 5 µm. Ils sont, d’après les 
images de MEB, bien dispersés au sein de la matrice et ils ne forment ni amas, ni faisceaux [35, 40]. 
II.2.2.1.d Conclusion sur la préparation des poudres nanocomposites NTC-zircone 
Dans la plupart des études réalisées, la zircone a été dopée avec de l’yttrine, généralement à 
hauteur de 3% mol., ce qui assure la présence majoritaire d’une phase quadratique. Les NTC utilisés 
dans les études de la littérature sont soit des SNTC [7, 16, 17, 31], soit des MNTC  avec des longueurs 
comprises entre 1 et 10 µm et/ou des nombres de parois souvent supérieurs à 10 [10, 12, 25, 27-29, 31, 
33-35], soit des NFC [15, 21]. Par ailleurs, une seule étude comparant la différence entre l’incorporation 
de SNTC et MNTC a été réalisée [31]. 
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Les diverses voies classiques de préparation des poudres nanocomposites NTC-céramique ont 
été appliquées à la matrice zircone. Les techniques de mélange (co-broyage humide, mélange mécanique 
ou par ultrasons et combinaisons de plusieurs de ces méthodes) conduisent souvent à la formation 
d’agglomérats de NTC de plus ou moins grande taille ainsi que de faisceaux de NTC, pour les NTC à 
peu de parois, car il est difficile d’éliminer les forces d’interaction attractives entre les NTC. Ces amas 
sont rarement mis en évidence dans la poudre nanocomposite mais plutôt lors de l’étude de la 
microstructure du nanocomposite massif, après frittage. Le mélange par attrition pendant 24 heures 
semble conduire à une bonne homogénéité sans endommagement important, sans préjuger du coupage 
des MNTC qui pourrait aussi expliquer cette bonne homogénéité. Cependant, les SNTC sont beaucoup 
moins résistants en cisaillement et en compression et leur endommagement par des techniques de 
mélange par broyage ou par sonde à ultrasons est extrêmement probable. Mais, que ce soit pour les 
SNTC ou les MNTC mélangés avec une poudre de zircone, l’endommagement par toutes ces techniques 
de préparation n’a jamais été efficacement étudié. 
Au contraire des préparations par mélange, la synthèse par voie in situ mène à une dispersion 
homogène des NTC au sein de la matrice et à une plus faible répartition en faisceaux. De plus, 
l’endommagement des NTC au cours de cette étape n’est pas envisageable. Cependant, il est souvent 
difficile d’obtenir une bonne sélectivité de la synthèse vers des NTC au détriment d’autres formes de 
carbone. Seules certaines d’entre elles (principalement le carbone désordonné) peuvent en partie être 
éliminées par traitement thermique oxydant. De plus, suite à une synthèse de NTC in situ, même après 
des traitements de purification, des nanoparticules métalliques catalytiques peuvent encore être 
présentes et elles peuvent avoir un impact sur l’endommagement éventuel des NTC lors du frittage et 
sur les propriétés des nanocomposites massifs. Enfin, lorsque les matériaux catalytiques sont des 
solutions solides oxydes préparées par combustion, celles-ci présentent rarement une granulométrie fine 
et étroite et une morphologie régulière, ce qui pénalise l’homogénéité de la répartition des NTC ainsi 
que l’aptitude au frittage des poudres nanocomposites. 
II.2.2.2 Densification des nanocomposites NTC-zircone 
Lors du frittage des nanocomposites NTC-zircone, deux phénomènes peuvent se produire et être 
dommageables aux propriétés du matériau dense : 
- l’oxydation des NTC qui peut se produire lors d’un traitement thermique sous atmosphère contenant 
de l’oxygène ; le traitement thermique doit donc être réalisé sous vide [12, 15, 27, 28, 33], sous gaz 
inerte (Ar [10, 19, 30, 41] ou N2 [8, 17]) ou sous atmosphère réductrice (mélange Ar-H2 [16]), 
- la réduction de la zircone en carbure par le carbone provenant des NTC ou du papyex (feuille de 
graphite) lorsque ce dernier est utilisé comme accessoire au cours du frittage. 
Plusieurs techniques de frittage ont été envisagées : naturel, sous charge (HP) et flash (SPS). 
L’ensemble des conditions de densification présenté ci-dessous est récapitulé dans le tableau II-1. Dans le cas 
du frittage naturel, une ou plusieurs pièces crues sont élaborées par pré-compactage, puis placées dans un four 
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et chauffées. Les températures de frittage sont comprises entre 1350 et 1500°C pour des temps allant de 1 à 4 
heures [16, 30, 32]. Les nanocomposites avec des teneurs jusqu’à 4% mass. de carbone ont des densités 
supérieures à 90% mais lorsque la teneur en carbone est trop élevée (> 4% mass. de carbone), les échantillons 
ont des densités de 60% [16]. Ukai et al. [30] ont montré qu’un post-traitement de frittage, par HIP, de leurs 
échantillons permettait d’augmenter la densité relative des nanocomposites de 4 à 5% et d’obtenir ainsi des 
matériaux totalement densifiés. 
Le frittage sous charge à 1300°C sous 41 MPa durant 30 minutes suffit à densifier la céramique Z3Y 
(poudre Tosoh de tailles de grains comprise entre 30 et 70 nm) mais la présence des NFC, même en faible 
proportion (0,75% mass.), limite la densité relative à 90%. Les tailles moyennes de grains sont inférieures à 
160 nm dans tous les échantillons produits [18, 19]. Une augmentation de la température, de la pression et du 
temps de frittage (1400°C, 50 MPa et 2 h) permet l’obtention de nanocomposites MNTC-Z3Y de densité 
relative supérieure à 98% et de tailles de grains de 250 nm [25]. 
Des composés massifs de Z3Y avec une densité de 99% peuvent être obtenus par traitement SPS pour 
une température minimale de palier de 1180°C avec un temps de 9 minutes et une pression de 40 MPa, à partir 
d’une poudre très fine de Z3Y élaborée par coprécipitation [42]. Une température de palier de 1200°C conduit 
à une taille de grains finale de 100 nm. En frittant à 1175°C pendant 5 minutes sous une pression de 100 MPa, 
Chintapalli et al. [43] ont obtenu des matériaux de densité supérieure à 99% et de taille de grains de 120 nm à 
partir de poudre Tosoh Z3Y. Les échantillons denses sont stabilisés en phase quadratique. Les deux études 
montrent ainsi qu’une limitation de la température de frittage vers 1200°C permet la production de matériaux 
denses stabilisés en phase quadratique avec des tailles de grains de l’ordre de 100 nm, le grossissement des 
grains étant ainsi fortement limité. Généralement, les températures de frittage SPS des nanocomposites NTC-
Z3Y utilisées dans la littérature sont comprises entre 1150 et 1600°C avec un palier de 0 à 5 minutes de palier 
et des pressions de 16 à 150 MPa [7, 12, 15, 17, 19, 26-29, 31, 33-35]. L’utilisation du SPS par rapport au 
frittage naturel ou sous charge permet de limiter la croissance granulaire [33] et également d’augmenter la 
densité relative des nanocomposites lorsque la teneur en carbone est de plus de 4% vol. [19, 33]. 
L’augmentation de la température de frittage (de 1200 à 1500°C [15], de 1400 à 1600°C [35], de 1150 à 
1450°C [29]) lors de la densification par SPS des nanocomposites NTC/NFC-Z3Y augmente également la 
densité. Alors que de nombreuses études ont montré que l’ajout de NTC dans une matrice céramique conduit à 
une densité relative inférieure à celle de la céramique de référence, Milsom et al. [29] ont montré que l’ajout 
de 0,11 et 0,45% mass. de carbone sous forme de MNTC conduit à une augmentation de la densité relative des 
nanocomposites par rapport à la zircone massive. Cet écart de 20% lors d’un frittage à 1150°C diminue à 3% 
après un frittage à 1450°C. Les auteurs considèrent les NTC comme des ajouts bénéfiques au frittage. Ils 
l’attribuent à la formation du réseau percolant qui permettrait d’augmenter la diffusion des cations aux joints 
de grains. 
Quel que soit le type de frittage, lorsque le palier de frittage a une durée inférieure à 3 heures et que la 
poudre de zircone de départ a une taille de grains submicronique, la taille moyenne des grains des échantillons 
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massifs est inférieure à 0,5 µm. L’utilisation du SPS permet de maintenir une taille moyenne inférieure à  
250 nm lorsque la taille des grains primaires de la poudre de zircone est elle-même inférieure à 200 nm. Au 
sein des matériaux massifs, une diminution de la taille des grains de zircone provoquée par la présence des 
NTC n’a été constatée que dans quelques cas particuliers [17, 19, 29, 31, 32], contrairement à ce qui est 
constaté pour la matrice alumine. Les NTC sont localisés uniquement aux joints de grains [7, 10, 12, 16, 17, 
19, 26-28, 32] ou, de façon mixte, en position intragranulaire et aux joints de grains [25, 30]. La rupture des 
nanocomposites est soit intergranulaire comme pour la céramique de référence [7, 10, 11, 15, 17, 19, 25-27, 
31-33], soit mixte intergranulaire-transgranulaire [16, 28, 31, 35]. Le changement de mode de rupture des 
nanocomposites dont les NTC ont été synthétisés in situ peut également être dû à la présence des particules 
métalliques [44]. Sun et al. [31] ont montré que l’ajout de 0,5% mass. de carbone sous la forme de SNTC ou 
de MNTC conduit à des matériaux de densités équivalentes. Mais, dans les nanocomposites massifs avec les 
MNTC, ceux-ci sont localisés aux joints de grains et la rupture est majoritairement intergranulaire, alors que 
dans les échantillons avec des SNTC, certains d’entre eux sont également emprisonnés dans les grains de 
zircone et le mode de rupture est mixte. Cela pourrait être corrélé à la différence en nombre de NTC, 
beaucoup plus important, à teneur en carbone égale, avec des SNTC qu’avec des MNTC [45]. 
L’endommagement des NTC au cours du frittage naturel [10, 30, 46] ou sous charge [18-20] a été mis 
en évidence par l’observation directe de défauts en surface des NTC [46] ou par la présence d’une couche de 
carbone désordonné sur les NTC [10, 30], de graphite désordonné aux joints de grains [20], de faibles 
quantités de carbure de zirconium [30] ou de carbure d’oxyde d’yttrium [18]. En revanche, il a été montré par 
spectroscopie Raman que l’utilisation du SPS (à 1300°C et 50 MPa ou à 1600°C et 60 MPa) n’entraîne pas de 
dégradation des NTC [12, 35]. Néanmoins, ils sont très souvent soumis à des contraintes résiduelles de 
compression au sein des matériaux massifs [12, 47]. 
Peu d’auteurs étudient la forme de la zircone yttriée obtenue après frittage [15, 17, 18, 28, 33-35] et 
ceux qui la caractérisent détectent une majorité de phase quadratique. 
II.2.3 Propriétés des nanocomposites massifs NTC-zircone 
II.2.3.1 Propriétés électriques 
II.2.3.1.a Conductivité électrique 
Les conductivités électriques des nanocomposites NTC-zircone de densité relative supérieure à 90% 
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aCn : teneur en carbone, *valeur convertie de % vol. en % mass. (ou réciproquement) en prenant en compte les densités 
ou les caractéristiques des NTC rapportées par les auteurs. 
bdrelative : densité relative des nanocomposites. 
c+ : dispersion homogène des NTC, +/- : dispersion homogène des NTC entre les grains de zircone et quelques 
agglomérats inférieurs au micron, - : présence d’agglomérats dont la taille peut aller jusqu’à 50 µm, NE : non évaluable 
d’après les données. 
dσélec : conductivité électrique, Spercolation : seuil de precolation. 
 
L’ajout de NTC au sein de la matrice céramique en zircone conduit à l’obtention de matériaux 
conducteurs. Des seuils de percolation de 3,2% vol. et de 4,5% vol. de carbone ont été rapportés pour, 
respectivement, des nanocomposites SNTC-Z8Y [16] et MNTC-Z3Y [26]. Cependant, d’autres auteurs ont 
mesuré des conductivités significatives pour des nanocomposites SNTC-Z3Y et MNTC-Z3Y à des teneurs 
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moindres [11, 17-19, 21, 30, 34], les teneurs les plus faibles étant, respectivement, 0,4% vol. [17] et 0,75% 
vol. de carbone [30] (conductivités respectives de 0,01 et 0,05 S.cm-1). La conductivité électrique augmente 
avec la teneur en carbone [11, 15-17, 19, 26, 27, 34], la valeur maximale mesurée étant de 52 S.cm-1 pour un 
nanocomposite contenant 10% vol. de SNTC (c'est-à-dire environ 3,2% mass. de carbone) [7]. Cependant 
Fonseca et al. [16] obtiennent, pour une teneur similaire en carbone, une conductivité électrique de 10-6 S.cm-
1, donc plus de 50 000 fois plus faible. Bien qu’ils aient montré, par spectroscopie Raman, un très léger 
endommagement des NTC au cours du frittage, un tel écart de conductivité paraît énorme. Les résultats de 
Zhan et al. [7] restent donc à confirmer par d’autres auteurs. La valeur qui s’en rapproche le plus (21 S.cm-1 
pour 4,2% mass. de carbone) a été mesurée par F. Legoretta Garcia [34] sur des nanocomposites  
MNTC-zircone dont les poudres ont été préparées par synthèse in situ des NTC. 
Les nanocomposites MNTC-Z3Y préparés par Mazaheri et al. [11] présentent une distribution plus 
homogène des NTC que ceux préparés par Shi et al. [26, 27], vraisemblablement parce que l’attrition est plus 
efficace que le broyage à boulets pour homogénéiser le mélange et assurer ainsi un réseau de NTC connectés 
plus dense. Cela se traduit, à teneurs égales (5% mass.), par une conductivité électrique beaucoup plus élevée 
(5 S.cm-1 contre 0,03 S.cm-1) [11, 26, 27]. Cependant, les différences de caractéristiques des MNTC utilisés 
(diamètres 10-20 nm contre 20-40 nm) contribuent également à cette différence de conductivité, le nombre de 
NTC étant plus important dans le premier cas que dans le second [45]. Néanmoins, les méthodes de broyage 
entraînent généralement un endommagement des NTC, voire leur coupage, dont l’impact sur la conductivité 
des NTC et sur le réseau percolant des NTC peut être négatif. 
Les conductivités électriques mesurées sur les nanocomposites NFC-Z3Y [15, 18, 19, 21], à teneurs 
en carbone équivalentes, se révèlent comparables voire supérieures à celles des nanocomposites NTC-zircone 
(Tableau II-2). En particulier, avec des NFC de gros diamètres (80-150 nm), la conductivité dépasse 6 S.cm-1 
pour une teneur de seulement 0,75% mass. [19]. La résistivité de ces NFC est moindre que celle des MNTC 
(environ 10-3-10-4 Ω.cm contre environ 10-2 Ω.cm) mais la différence reste insuffisante pour expliquer ces 
résultats, si l’on prend en compte que la quantité de filaments dans le nanocomposite est bien moindre dans le 
cas des NFC. Le fait que ces NFC soient plus longues que les NTC est de nature à augmenter la conductivité 
du réseau percolant puisque celui-ci comportera moins de contacts entre filaments, ces contacts pouvant 
constituer des résistances. Il est également possible que le contact avec la matrice affecte la conductivité des 
filaments de carbone. Or, pour des NFC, la surface de contact avec l’extérieur rapportée à la teneur en carbone 
est beaucoup plus faible que dans les MNTC. La conductivité globale pourrait donc en être moins affectée. 
II.2.3.1.b Autres propriétés électriques 
Zhan et al. [7] ont montré que les nanocomposites SNTC-Z3Y présentent des propriétés 
thermoélectriques potentiellement intéressantes pour certaines applications. L’accroissement de la constante 
diélectrique avec l’ajout de MNTC a également été rapportée [26]. Un mécanisme de conduction au-dessus de 
35 K par effet tunnel à travers la zircone et un mécanisme par sauts d’électrons en-dessous de 35 K a été 
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proposé pour des nanocomposites MNTC-Z3Y [26, 27]. La conduction mixte ionique-électronique a été mise 
en évidence dans des nanocomposites SNTC-Z8Y pour des températures supérieures à 300°C [16]. 
II.2.3.1.c Conclusion sur les propriétés électriques 
Les seuils de percolation pour les nanocomposites à matrice zircone sont inférieur à 0,4% vol. de 
SNTC et inférieur à 0,75% vol. de MNTC dans des matrice Z3Y. Lorsque la teneur en carbone est 
augmentée dans les échantillons, la conductivité du nanocomposite est également augmentée. Les 
conductivités maximales des nanocomposites NTC-zircone rapportées sont de 52 S.cm-1 pour des SNTC 
et de 21 S.cm-1 pour des MNTC. L’utilisation de NFC à la place de NTC conduit généralement à des 
conductivités plus élevées à teneurs équivalentes, les écarts observés pouvant être supérieurs à une 
décade. La faible résistivité des NFC utilisées peut être une des causes de cette amélioration de 
conductivité. L’ajout de SNTC au sein d’une matrice zircone permet également une augmentation du 
pouvoir thermoélectrique des matériaux et un accroissement de la constante diélectrique est observé 
lors de l’ajout de MNTC. 
II.2.3.2 Propriétés mécaniques et tribologiques 
Les différentes propriétés mécaniques des nanocomposites NTC-zircone et NFC-zircone de la 
littérature sont reportées dans le tableau II-3 (page suivante). Les valeurs des propriétés des zircones massives, 
utilisées comme référence par les groupes d’auteurs sont également rapportées.  
II.2.3.2.a Dureté 
De nombreux auteurs rapportent une diminution de la dureté avec l’addition de NTC ou de NFC, et 
celle-ci s’accentue avec l’augmentation de la teneur en carbone [17-19, 25, 28, 31, 32, 34, 35, 41]. Une telle 
tendance est également observée dans le cas d’autres matrices céramiques [48, 49]. Plusieurs raisons ont été 
invoquées : soit une densité plus faible [17, 41], soit des porosités résiduelles parfois non détectables par la 
mesure de densité utilisée [19], soit la présence d’agglomérats de NTC directement liée au processus 
d’élaboration des poudres nanocomposites [19, 25]. Seuls Mazaheri et al. [11] mettent en avant une légère 
hausse de dureté de 12,1 GPa pour Z3Y à 12,8 GPa pour un nanocomposite MNTC-Z3Y à 5% mass. de 
carbone. Selon les auteurs, la bonne interface entre les MNTC et la matrice et la conservation de l’intégrité des 
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aCn : teneur en carbone ; *valeur convertie de % vol. en % mass. en prenant en compte les densités ou les caractéristiques des 
NTC rapportées  par les auteurs. 
bdrelative : densité relative.  
c+ : dispersion homogène des NTC, +/- : dispersion homogène des NTC entre les grains de zircone et quelques agglomérats 
inférieurs au micron, - : présence d’agglomérats dont la taille peut aller jusqu’à 50 µm, NE : non évaluable d’après les données. 
dHV : dureté ; eσf : contrainte à la rupture ; fKIC : ténacité ; gInd : ténacité déterminée à partir de la longueur des fissures 
générées par indentation, SENB : ténacité mesurée par essai SENB. En italique : valeur pour la zircone de référence rapportée 




II.2.3.2.b Contrainte à la rupture 
Une faible augmentation de la contrainte à la rupture de 240-257 MPa pour Z3Y à 301-312 MPa pour 
un nanocomposite MNTC-Z3Y à 4,25% mass. de carbone a été rapportée par Datye et al. [35]. Ces auteurs 
attribuent cette hausse à la présence des NTC et à la diminution de la taille des grains de la matrice qu’ils ont 
entraînée. Le changement de mode rupture et l’incorporation de NTC dans les grains de la matrice pourraient 
également en être les causes. Néanmoins, il est également tout à fait possible que l’augmentation de contrainte 
à la rupture soit liée à la présence de particules de cobalt aux joints de grains, résidus de la synthèse in situ des 
NTC. En effet, les propriétés des nanocomposites métal-céramique sont généralement meilleures que celles 
des nanocomposites avec des NTC et de la matrice seule [50]. Cependant, il est important de remarquer que la 
valeur de la contrainte à la rupture de Z3Y mesurée par ces auteurs (257 MPa) est très inférieure aux valeurs 
reportées habituellement pour un tel matériau (1000-1500 MPa) [4, 51]. F. Legorreta Garcia [34] qui a aussi 
synthétisé ses nanocomposites par voie in situ rapporte des valeurs faibles de contrainte à la rupture.  
Une augmentation beaucoup plus remarquable de 871 MPa à 990 MPa a été mesurée par Zhou et al. 
[25] pour un nanocomposite MNTC-Z3Y à 1% mass. de carbone. Cependant, il faut noter que l’analyse par 
DRX de la surface de rupture après les essais mécaniques montre une augmentation de la proportion de phase 
monoclinique de 6% vol. pour la céramique zircone à 17% vol. pour le nanocomposite. Les auteurs attribuent 
l’augmentation de la contrainte à la rupture à la transformation de phase quadratique-monoclinique qui serait 
favorisée par les NTC et, de façon moindre, aux NTC eux-mêmes. Au contraire, Ukai et al. [30] et Borrell et 
al. [15] rapportent des diminutions considérables de la contrainte à la rupture pour des nanocomposites 
MNTC-Z3Y et NFC-Z3Y par rapport aux céramiques Z3Y élaborées pour comparaison dans leurs études dont 
les contraintes à la rupture sont de, respectivement, 1381 et 1082 MPa. 
II.2.3.2.c Ténacité 
Bien que la polémique quant à la validité de la mesure par indentation pour déterminer la ténacité soit 
toujours d’actualité [52-55], ceci d’autant plus que les valeurs obtenues peuvent différer selon l’équation 
utilisée [28], de nombreux auteurs l’utilisent encore car prétendent qu’elle permet au moins d’obtenir une 
tendance sur l’évolution de la ténacité [31, 32].  
De manière générale, les valeurs de ténacité des zircones massives rapportées dans les études sur les 
nanocomposites NTC-zircone et NFC-zircone (Tableau II-3) sont inférieures  à celles obtenues habituellement 
dans la littérature (6 à 12 MPa.m1/2) [4]. La ténacité des nanocomposites NTC-zircone ou NFC-zircone, 
mesurée par indentation, est : 
- soit légèrement inférieure à celle de la matrice zircone associée [19, 33], 
- soit équivalente à celle-ci [19, 31], 
- soit légèrement supérieure à celle-ci [17, 25, 28, 30, 32, 33]. 
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Et pourtant, dans la plupart des cas, divers mécanismes de renforcement potentiel par des NTC ont été 
observés à l’échelle locale : pontage de fissures [17-19, 21, 28, 32, 33] ou de grains de zircone [25], déviation 
de fissures [17-19, 21] et déchaussement des NTC ou des NFC [17-19, 21, 25, 30, 33].  
Une augmentation de ténacité assez importante et dont la mesure a été effectuée par essai SENVB est 
toutefois à noter. Elle est de 33% (de 6,1 à 8,1 MPa.m1/2) avec l’ajout de 5% mass. de carbone sous forme de 
MNTC [11, 12]. Comme pour l’augmentation de dureté déjà observée par ces auteurs, ces derniers justifient 
l’accroissement de la ténacité par une distribution homogène des NTC, leur conservation dans le matériau 
massif, les densités élevées et des liaisons interfaciales fortes. Celles-ci sont prouvées par l’augmentation du 
module de cisaillement corrélée à celle de la teneur en carbone. En parallèle, la proportion de phase 
monoclinique sur les surfaces de rupture a été analysée par DRX. Celle-ci diminue de 33 à 23% 
(vraisemblablement volumique) avec une teneur croissante de MNTC. Les auteurs le justifient par une taille 
de grains dans les nanocomposites inférieure à celle de la céramique monolithique, ce qui est connu pour être 
moins propice à la transformation de phase quadratique vers la phase monoclinique [56]. Néanmoins, les 
auteurs ont omis d’évaluer les proportions des différentes phases dans les échantillons massifs avant les essais. 
Ils observent du pontage de fissure et pensent que le déchaussement des NTC ne peut pas être un mécanisme 
de renforcement pour deux raisons. La première est que, dans les nanocomposites dits traditionnels, le 
diamètre des renforts est égal ou très proche de la taille des grains de la matrice et d’une longueur de quelques 
centaines de micromètres, ce qui n’est pas le cas ici, à part pour les NFC utilisés par Dusza et al. [18, 19, 21, 
22, 24]. La deuxième raison est qu’il est nécessaire, pour rencontrer ce type de mécanisme, d’avoir une 
interface plutôt faible permettant l’arrachement des fibres et la production d’une grande énergie de dissipation 
par frottement. Les quelques centaines de nanomètres de NTC émergeant des fractures produiraient donc une 
énergie de dissipation négligeable [11, 57]. Mazaheri et al. [11] proposent un autre mécanisme pour lequel les 
NTC situés aux joints de grains se déroulent au cours de la propagation de la fissure puis se tendent alors que 
leurs extrémités resteraient ancrées entre les grains, ce qui engendrerait ainsi du pontage de fissures. Puis, lors 
d’une propagation accrue, les NTC soit se sépareraient de l’interface, soit se rompraient. De l’énergie serait 
ainsi dissipée à la pointe de fissure, ce qui conduirait à un renforcement. Ce mécanisme a été rapporté 
précédemment sur des nanocomposites DNTC-MgO avec la mise en évidence de NTC tendus au sein des 
fissures, mais visibles seulement dans la partie suffisamment large des fissures [58]. En effet, il est nécessaire 
que la fissure s’élargisse suffisamment afin que les NTC (ou faisceaux de NTC) pliés puissent se tendre et 
dissiper de l’énergie, et cela ne peut concerner la pointe de la fissure qui est trop étroite [58]. 
La zircone est sujette à un phénomène de propagation lente de fissures aussi appelé phénomène de 
propagation sous critique particulièrement important [59]. Ainsi, une fissure au sein du matériau peut se 
propager pour des facteurs d’intensité de contraintes inférieures à la ténacité apparente du matériau [59, 60]. 
Dans le cas de la zircone Z3Y, le seuil de propagation de fissure peut être entre 3,0 et 3,5 MPa.m1/2 alors que 
la ténacité est comprise entre 6 et 12 MPa.m1/2. La progression lente de fissures est liée au champ de 
contraintes résiduelles après indentation et à la corrosion possible par le milieu environnant en pointe de 
fissure [61]. Cette caractéristique est très souvent déterminée dans le domaine des biomatériaux. En effet, à 
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cause des conditions in-vivo agressives et l’utilisation du matériau sous charge statique ou cyclique, le 
phénomène peut être accentué [62]. Une des techniques de mesure de ce seuil de propagation de fissures est 
d’effectuer une indentation à forte charge et de mesurer l’évolution de la longueur des fissures en fonction du 
temps [60, 63]. Quel que soit le temps après indentation, l’ajout de MNTC jusqu’à 3% vol. dans une matrice 
Z3Y conduit à une diminution de la longueur des fissures, donc de ténacité et du seuil de propagation de 
fissures. Il est intéressant de remarquer que ces nanocomposites présentent très peu de propagation lente de 
fissure en comparaison des matrices Z3Y [28, 33]. Par exemple, le seuil de fracture d’un nanocomposite avec 
3% vol. de MNTC de ténacité 4,2 MPa.m1/2 est de 4,1 MPa.m1/2 alors qu’il est de 2,4 MPa.m1/2 pour la 
céramique Z3Y de ténacité 3,7 MPa.m1/2 [33]. Il semble donc que les NTC stabilisent la fissure. Leur rôle 
pourrait être de limiter la transformation de phase quadratique → monoclinique au voisinage du front de 
fissure. 
Chintapalli et al. [28] ont caractérisé leurs échantillons massifs, de taille de grains inférieure à 0,2 µm, 
par DRX et n’ont détecté que la phase quadratique. Au niveau de la fissure, les NTC sont bien présents 
puisqu’ils ont été identifiés dans du pontage de fissure. Une cartographie Raman des pointes de fissures a 
ensuite été acquise. Elle révèle qu’à proximité de la fissure, la transformation de phase quadratique en 
monoclinique se produit même pour des tailles de grains de la matrice inférieure à 200 nm et en présence de 
NTC. Il est possible que cette transformation affecte les NTC. En effet, l’expansion volumique de la matrice 
induit un champ de contrainte de compression auquel les NTC pourraient ne pas résister. L’étude montre que 
la proportion de phase monoclinique autour de la fissure est légèrement plus faible dans les nanocomposites 
MNTC-Z3Y que dans la céramique Z3Y. Cette légère proportion supérieure de phase monoclinique dans Z3Y 
par rapport aux échantillons NTC-Z3Y semble corréler la légère croissance sous critique observée dans la 
céramique. Cela tend à montrer le rôle des NTC dans la limitation de la propagation lente de fissure.  
Il a été souligné que l’incorporation de NTC dans la matrice doit rester faible à cause des difficultés de 
dispersion de NTC car la formation d’agglomérats peut nuire à leur action de renforcement [33]. Il est 
effectivement évident que les filaments présents dans les agglomérats ne peuvent contribuer à aucun des 
mécanismes de renforcement connus, mais plutôt fragiliser le matériau car l’agglomérat, peu lié à la matrice, 
se comporte comme une fissure interne. 
II.2.3.2.d Propriétés mécaniques à haute température 
Les propriétés mécaniques à haute température de la zircone renforcée avec des NTC ont également 
été étudiées. Un effet d’ancrage des NTC empêche le glissement des joints de grains à haute température, ce 
qui a pour résultats une diminution des pertes mécaniques et une augmentation du module de cisaillement 
dynamique. Il en résulte une amélioration de la résistance au fluage avec seulement 0,5% mass. de carbone 
sous forme de MNTC [8, 10, 11]. Pour des ajouts supérieurs (entre 1,5 et 5% mass. de MNTC), la vitesse de 




II.2.3.2.e Vieillissement hydrothermal 
Le phénomène de vieillissement, évoqué précédemment au paragraphe II.2.1 pour la zircone, qui est 
très important pour les applications dans la durée de ce matériau, a été étudié pour des nanocomposites 
MNTC-zircone. Garmendia et al. [33] ont montré qu’après 50 heures de traitement de vieillissement, les 
échantillons avec et sans NTC produits par SPS, de taille de grains d’environ 200 nm, avaient indifféremment 
une proportion de phase monoclinique en surface et à cœur inférieure à 8% vol. alors que la céramique Z3Y 
élaborée par frittage naturel, de taille de grains d’environ 0,5 µm, montre des proportions de phase 
monoclinique de 80% vol. en surface et 15% vol. à cœur. Ils en concluent que la résistance au vieillissement 
hydrothermal est liée à la taille des grains et non à la présence des NTC [33]. Cela expliquerait également 
pourquoi Chintapelli et al. [28] détectent la phase quadratique comme très majoritaire après 200 heures d’un 
traitement similaire pour des matériaux avec et sans NTC frittés par SPS, et dont la taille des grains est 
inférieure à 0,2 µm. 
II.2.3.2.f Propriétés tribologiques 
Une seule étude rapporte les propriétés tribologiques de nanocomposites NTC-zircone. Les poudres 
ont été élaborées par mélange par ultrasons, puis les échantillons massifs ont été densifiés par SPS à 1450°C et 
ont une densité relative supérieure à 98%  pour des teneurs en carbone sous forme de SNTC de 0,01 à  
1,0% mass. [17]. Il faut noter que les SNTC sont répartis en faisceaux d’une vingtaine de nanomètres et non 
individualisés dans les échantillons, la dispersion de ces faisceaux semblant cependant très bien maitrisée. Les 
essais d’usure, en mode rotatif, ont été effectués à 20°C et 45% d’humidité. La bille antagoniste est en nitrure 
de silicium de dureté 13 GPa, supérieure à celles des nanocomposites (10,7-12,5 GPa). La vitesse, la distance 
totale parcourue et la charge utilisée sont de, respectivement, 0,47 m/s, 424 m et 5 N. Les auteurs n’observent 
pas de diminution du coefficient de frottement avec l’ajout de SNTC (0,50-0,56 pour tous les échantillons). 
Cependant une augmentation de la teneur en carbone conduit à une diminution notable du taux d’usure (de 
1,3.10-4 à 9,6.10-6 mm3.N-1 pour, respectivement, la céramique Z3Y et le nanocomposite à 1,0% mass.) et 
semble associée à un mode d’usure moins sévère. Les auteurs attribuent ces résultats aux tailles de grains plus 
faibles et aux ténacités plus élevées des nanocomposites en comparaison de la céramique. 
Hvizdoš et al. [22, 24] ont, quant à eux, étudié les propriétés tribologiques de nanocomposites  
NFC-Z3Y. Des poudres contenant 1,07% mass. de carbone (NFC) ont été élaborées par dispersion aux 
ultrasons et agitation magnétique puis séchées. Les échantillons massifs sont obtenus par HP à 1300°C sous 
40 MPa dans une atmosphère d’argon. Les densités relatives et la taille moyenne de grains sont de 100% et 
162 nm pour la céramique Z3Y, et de 90% et 144 nm pour l’échantillon NFC-Z3Y. L’analyse par DRX a 
révélé une stabilisation majoritairement en phase quadratique mais également de faibles quantités de phase 
monoclinique et de carbure d’oxyde d’yttrium. Les tests tribologiques, de type pion-disque, sont effectués 
sous air, à température ambiante, dans des conditions sèches (non détaillées) et sans lubrification. Lors d’un 
essai sur 25 m avec une charge de 1 N, le coefficient de frottement du couple alumine/Z3Y a un coefficient de 
frottement compris entre 0,38 et 0,51 selon la vitesse de glissement utilisée (2,5, 5, 10 et 15 cm.s-1). Par 
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contre, pour la même gamme de vitesse, le coefficient de frottement du couple alumine/NFC-Z3Y ne varie 
que faiblement, entre 0,22 et 0,27. Quelle que soit la vitesse, entre 2,5 et 15 cm.s-1, l’ajout de NFC dans Z3Y 
conduit à une diminution du coefficient de frottement lors d’un contact avec un antagoniste en alumine sous 
une charge de 1 N. Pour la même charge, les coefficients de frottement obtenus après 100 m d’essais sont 
similaires [24]. Une augmentation de la force appliquée de 1 à 5 N conduit à un accroissement du coefficient 
de frottement moyen et du taux d’usure pour la céramique Z3Y et pour le nanocomposite (Tableau II-4). 
Néanmoins, les valeurs déterminées pour le couple alumine/NFC-Z3Y sont toujours plus faibles que pour le 
couple alumine/Z3Y. 
Tableau II-4 : Coefficient de frottement (µ) et usure (W) à des charges de 1 et 5 N pour des couples alumine/Z3Y  
et alumine/NFC-Z3Y . 
Échantillon µ(1 N) µ(5 N) W(1 N) W(5 N) 
Z3Y 0,46 0,50 2,7.10-6 2,2.10-5 
NFC-Z3Y 0,25 0,35 1,5.10-6 1,3.10-5 
 
Au bout de 25 m d'essai à 1 N, le mécanisme d’usure identifié pour la zircone est de l’auto-polissage 
par abrasion de faible intensité (taux d'usure = 2,7.10-6 mm3.N-1.m-1). Le mécanisme est identique pour une 
charge appliquée de 5 N et d'intensité plus importante (taux d'usure = 2,2.10-5 mm3.N-1.m-1). En ce qui 
concerne le nanocomposite NFC-Z3Y, après un essai avec une charge de 1 N, l’usure est modérée avec la 
production d’une faible quantité de débris composés d’un mélange de NFC et de grains de zircone. Après un 
test sous 5 N, il est observé de l’arrachement de fibres de faibles diamètres lorsque celles-ci sont orientées 
perpendiculairement à la surface usée. Pour les deux charges appliquées, les fibres de diamètres plus élevés 
ainsi que celles non perpendiculaires à la surface ont été moulues et transformées en graphite, ce qui avec les 
NFC arrachées forme un film de transfert. L'étalement de ce film sur la surface de contact apporterait l’effet 
lubrifiant observé pendant le glissement et serait à l'origine du faible coefficient de frottement déterminé pour 
le nanocomposite (0,25 pour 1 N et 0,35 pour 5 N).  
II.2.3.2.g Conclusion sur les propriétés mécaniques et tribologiques 
Dans les nanocomposites NTC-zircone ou NFC-zircone, de nombreuses observations à l’échelle 
locale montrent que des mécanismes de renforcement par les NTC sont possibles. Cependant, une 
augmentation de la valeur des propriétés mécaniques (dureté, contrainte à la rupture et ténacité) est 
rarement observée. L’ajout de NTC semble surtout bénéfique pour les applications à hautes 
températures puisque qu’il améliore le comportement au fluage du matériau. L’utilisation en 
frottement de nanocomposites NTC-zircone face à un antagoniste en alumine semble également 
prometteuse. En effet, l’ajout de seulement 1,07% mass. de carbone (NFC) dans une matrice Z3Y 
conduit à une diminution du coefficient de frottement et du taux d’usure lors d’un contact avec un 
antagoniste en alumine et des charges appliquées de 1 et 5 N. Le phénomène serait lié à une 
modification du mode d’usure et, en particulier, à la création d’un film composé de graphite et de NFC 




Les études publiées jusqu’à maintenant concernent principalement des nanocomposites SNTC-zircone 
ou MNTC-zircone, avec l’utilisation de MNTC présentant, dans la plupart des cas, un grand nombre de parois 
et plutôt très longs. Si, comme avec la plupart des matrices céramiques, les NTC apportent, à faible teneur, 
une conductivité électrique au matériau, les propriétés mécaniques obtenues se sont révélées généralement 
décevantes, souvent moindres que celles des céramiques préparées pour comparaison, et toujours en deçà de 
celles des meilleures zircones quadratiques. Comme avec les autres céramiques, l’obtention d’une distribution 
homogène des NTC tout en évitant un endommagement des NTC à la préparation de la poudre nanocomposite 
ou au frittage restent des problèmes clés mal résolus. Nous avons choisi d’étudier l’addition à la zircone 
yttriée de d’autres types de NTC : DNTC et  MNTC à peu de parois et de faible longueur. Une méthode de 
mélange en suspension aqueuse, sans broyage, et évitant la réagglomération sera utilisée ainsi que le frittage  
SPS qui semble limiter l’endommagement des NTC, la croissance des grains de la matrice et la proportion de 
phase monoclinique. D’autre part, les propriétés tribologiques de nanocomposites NFC-zircone lors d’un 
contact avec une alumine se sont montrées très prometteuses. C’est pourquoi, outre les mesures des propriétés 
mécaniques habituelles, nous caractériserons les propriétés tribologiques dans des contacts avec de l’alumine 
et de l’acier afin d’évaluer si les dimensions et les structures particulières des DNTC et des MNTC courts et à 
peu de parois apportent un gain par rapport à celui des NFC. 
II.3 POUDRES NANOCOMPOSITES NTC-ZIRCONE 
II.3.1 Poudre de zircone 
II.3.1.1 Poudre commerciale brute 
La poudre de zircone yttriée qui a été utilisée est la Tosoh « TZ-3Y » contenant 3%  mol. d’yttrine. 
Par la suite, cette matrice sera notée Z3Y. Le diffractogramme de rayons X, de cette poudre, dont les pics 






Figure II-4 : Diffractogramme de rayons X de la poudre Z3Y. Indexation des pics : (XXX)m pour les pics de la phase 
monoclinique et (YYY)q pour les pics de la phase quadratique. 
 
À partir du diffractogramme de rayons X, il est possible de déterminer les proportions de phases 
selon l’équation de Garvie et Nicholson [64] : 
Xm =  
Im(111) +  Im(1̅11)
Im(111) +  Im(1̅11) +  Iq(111)
          (EQII. 1) 
avec Xm : fraction massique de phase monoclinique et Ix(hkl) : intensité du pic due au plan hkl de la phase x 
(m pour monoclinique et q pour quadratique). Toraya et al. [65] ont utilisé cette équation, pour obtenir, 
d’après des courbes d’étalonnage établies par leurs soins, la proportion volumique de phase monoclinique 
Vm,XRD, sous la forme  : 
Vm,XRD =  
1,311 Xm
1 + 0,311Xm  
          (EQII. 2) 
 Les proportions des phases monoclinique et quadratique peuvent également être déterminées par 
spectroscopie Raman (Annexe III).  
 
Figure II-5 : Spectre Raman de la poudre Z3Y. Indexation des pics : q pour la phase quadratique, m pour la phase 
monoclinique. 
 
Les nombres d’onde caractéristiques des phases monocliniques et quadratiques sont compris entre 100 
et 700 cm-1. Le spectre de la poudre est représenté sur la figure II-5. Les pics nécessaires pour la quantification 
des phases sont : le doublet à 183 et 194 cm-1 de la phase monoclinique et les bandes à 153 cm-1 et à 267 cm-1 





















































de la phase quadratique [66-71]. L’identification et la quantification des phases de la zircone par cette 
technique est assez souvent utilisée car elle permet la détection de petites quantités de phase monoclinique 
beaucoup plus facilement que par radiocristallographie [72]. Pour la détermination des proportions de phase, 
nous avons utilisé le rapport d’intensités des pics à 183, 194 et 153 cm-1, noté Am, à partir duquel la fraction 
volumique de phase monoclinique est calculée selon  Kim et al. [72] : 
Am =  
Im(183 cm
−1) + Im(194 cm
−1)
Im(183 cm−1) + Im(194 cm−1) +  Iq(153cm−1)
    et     fm =  √0,19 – 
0,13
Am − 1,01
−  0,56          (EQII. 3) 
avec Ix(Y cm-1) l’intensité du pic de nombre d’onde Y correspondant à la phase x (m pour monoclinique et q 
pour quadratique) à laquelle a été soustrait une ligne de base.  
La proportion de phase monoclinique calculée, à partir du diffractogramme de rayons X, est de  
23% vol. et, à partir du spectre Raman, est de 21% vol. Les deux techniques fournissent donc un résultat 
similaire permettant de conclure que la poudre de zircone est majoritairement quadratique. 
Les observations en MEB de la poudre (Figure II-6a) révèlent des granulés sphériques d’un diamètre 
de plusieurs dizaines de microns (15-70 µm). Un grandissement plus important met en évidence des grains 
primaires de taille inférieure à 100 nm (Figure II-6b). Par observation en MET, Bernard-Granger et al. [73] 
rapportent un diamètre entre 50 et 70 nm et la société productrice donne une taille de cristallites de 27 nm 
déterminée d’après les diffractogrammes de rayons X, ce qui montre que ces grains primaires sont 
polycristallins. 
 
Figure II-6 : Images de MEB de la poudre Z3Y : granulés (a) et grains primaires (b). 
 
II.3.1.2 Poudre commerciale désagglomérée 
La poudre commerciale présentée ci-dessus va être utilisée pour l’élaboration par mélange humide de 
poudres nanocomposites NTC-zircone. Pour déterminer l’influence éventuelle du procédé de mélange sur 
l’état de la zircone, la poudre Z3Y a été mise en suspension et traitée par ce procédé avec les mêmes temps et 




lyophilisation, comme le sont les poudres nanocomposites. La poudre obtenue est nommée Z3Y-d. Le 
diffractogramme de rayons X et le spectre Raman entre 120 et 300 cm-1 sont présentés sur la figure II-7.  
  
Figure II-7 : Diffractogramme de rayons X (a) et spectre Raman (b) de la poudre Z3Y-d.  
Indexation des pics : q pour la phase quadratique, m pour la phase monoclinique. 
 
La phase monoclinique est détectée par les deux techniques et sa proportion est de, respectivement, 20 
et 23% vol. Les valeurs sont donc similaires à celles obtenues pour Z3Y. Les proportions respectives des deux 
phases sont restées stables au cours du processus d’élaboration de la poudre. 
II.3.2  Différents types de NTC 
Dans le  cadre du chapitre II, deux types de NTC ont été utilisés : 
- des DNTC synthétisés au laboratoire (dimoyen = 1,35 nm, demoyen = 2,05 nm, Lmoyen = 1-100 µm), 
- des MNTC commerciaux de la société Nanocyl, notés 8NTC (Nparois ~ 8,5, dimoyen = 5,1 nm,  
demoyen = 10,2 nm, L = 1-10 µm, Lmoyen = 1,5 µm). 
Ces deux types de NTC ont été caractérisés dans le chapitre I, respectivement, dans les sections I.4.1.1 et 
I.4.2.1.  
II.3.3 Élaboration des poudres nanocomposites NTC-zircone 
Les protocoles expérimentaux suivis pour la préparation des poudres nanocomposites ont été présentés 
à la section I.4.1.3 et I.4.2.2.b, respectivement, pour les DNTC et les MNTC : les NTC sont fonctionnalisés de 
façon covalente et les poudres sont élaborées par mélange en solution aqueuse en contact direct avec la sonde 
à ultrasons. Le point isoélectrique de la zircone est entre 5 et 6 [74]. La dispersion de la poudre céramique 
dans une solution de pH égal à 12 est donc retenue, comme précédemment pour l’alumine. Les suspensions de 
NTC fonctionnalisés et de zircone ont été mélangées pendant 30 minutes avec la sonde à ultrasons 
accompagnée d’agitation mécanique à l’aide d’un barreau aimanté. La suspension homogène est finalement 
cryogénisée et séchée par lyophilisation.  
Les teneurs théoriques en carbone (Cnthéorique) sont entre 0,5 et 7,5% mass. (Tableau II-5). Les teneurs 
en carbone réelles (Cnréelle) des poudres ont été déterminées par analyse élémentaire (Annexe II) et sont 










































rapportées dans le tableau II-5. Comme pour les nanocomposites NTC-Al2O3, les différences entre les teneurs 
visées et les teneurs réelles s’expliquent par la difficulté à connaître avec précision la masse exacte de NTC 
prélevée de la suspension aqueuse (cf. I.4.1.2). Les écarts relatifs sont compris entre 4 et 30% et ils ne 
présentent pas de corrélation avec les teneurs en carbone. Dans la suite de ce mémoire, seules les teneurs en 
carbone réelles seront considérées et les poudres nanocomposites seront nommées xZw, x étant la teneur 
massique en carbone contenue dans l’échantillon et w étant le nombre de parois des NTC utilisés (c'est-à-dire 
2 pour les DNTC et 8 pour les 8NTC). 
Tableau II-5 : Caractéristiques des poudres nanocomposites NTC-Z3Y : type de NTC, teneur en carbone (Cn), surface 
spécifique des poudres nanocomposites Snanocomposite (théoriques et expérimentales) et surface spécifique des NTC au sein de la 






 Snanocomposite (m².g-1)  
SNTC (m².g-1) 
 Théorique Expérimentale  
         
Z3Y-d - 0 0  13,9 13,9 ± 0,4  - 
         
         
         
0,52Z2 
DNTC 
0,5 0,52  16,8 16,3 ± 0,5  475 
1,2Z2 1 1,2  23,6 19,6 ± 0,5  148 
1,7Z2 2 1,7  28,2 20,4 ± 0,6  394 
3,3Z2 4 3,3  42,5 28,7 ± 0,9  468 
4,5Z2 5 4,5  54,7 31,9 ± 1,0  412 
6,3Z2 7,5 6,3  70,3 46,4 ± 1,4  531 
         
         
0,55Z8 
8NTC 
0,5 0,55  15,2 11,8 ± 0,4  - 
1,0Z8 1 1,0  16,2 17,3 ± 0,5  354 
1,7Z8 2 1,7  17,7 20,4 ± 0,6  401 
3,2Z8 4 3,2  21,3 25,5 ± 0,8  372 
5,2Z8 7,5 5,2  25,7 30,1 ± 1,0  328 
         
 
La surface spécifique BET des poudres, mesurée par adsorption d’azote à 77K et à une seule pression 
d’équilibre (Annexe II), est reportée dans le tableau II-5 et sur la figure II-8 en fonction de la teneur en 
carbone. Pour comparaison, les surfaces spécifiques théoriques ont été calculées en utilisant une loi de 
mélange  à partir de la teneur massique réelle et des surfaces spécifiques de la matrice et des NTC : 
Snanocomposite =  wNTC × SNTC +  wmatrice × Smatrice        (EQII. 4) 
avec wi et Si : teneur massique et surface spécifique de l’élément i (i = NTC ou matrice). Pour rappel, la 
surface spécifique des DNTC est de 1000 m².g-1 et celle des 8NTC de 242 m².g-1. 
La surface spécifique mesurée croît de manière approximativement linéaire avec l’augmentation de la 
teneur en carbone pour les deux types de poudres nanocomposites (Figure II-8). Pour les nanocomposites avec 
des DNTC, les surfaces spécifiques mesurées sont plus faibles que les surfaces spécifiques théoriques 
(Tableau II-5). Les DNTC étant assez longs (1-100 µm), ils ont une forte tendance à la mise en faisceaux au 
cours de la préparation de la poudre nanocomposite. En utilisant l’équation ci-dessus (EQII.4), il a été possible 
de calculer la surface spécifique des NTC au sein la poudre nanocomposite (dernière colonne du tableau II-5). 
En moyenne, elle vaut 402 m2.g-1. L’écart avec la valeur de 1000 m2.g-1 est donc très important, ce qui soutient 




Figure II-8 : Surface spécifique expérimentale des poudres nanocomposites Z3Y-d, DNTC-Z3Y et 8NTC-Z3Y  
en fonction de la teneur réelle en carbone (Cnréelle). 
 
En ce qui concerne les poudres 8NTC-Z3Y, la surface spécifique réelle des poudres nanocomposites 
est, à part pour l’échantillon à 0,55% mass. de carbone, plus élevée que celle calculée. La surface spécifique 
moyenne des 8NTC au sein de la poudre nanocomposite, calculée à partir de l’équation EQII.4, est de  
364 m2.g-1. Elle  est donc supérieure à la valeur de 242 m2.g-1 précédemment mesurée par BET pour les 8NTC 
bruts. Il est possible que le greffage de fonctions (-COOH, -CO, -COH, … [75]), au cours de l’étape de 
fonctionnalisation, ait contribué à l’augmentation de la surface spécifique.  
Une sélection de poudres nanocomposites a été caractérisée par DRX. Les diffractogrammes (non 
présentés) sont similaires à ceux des poudres de zircone (Figures II-4 et II-7a). La proportion volumique de 
phase monoclinique est en moyenne de 23%, donc similaire à celles des poudres céramiques Z3Y et Z3Y-d. 
 Les spectres Raman des poudres nanocomposites sont présentés sur les figures II-9 et II-10.  
  
Figure II-9 : Spectres Raman de 100 à 300 cm-1 (a) et 1000 à 1800 cm-1 (b) des poudres nanocomposites xZ2  
avec x = 0,52, 1,2, 1,7, 3,3, 4,5 et 6,3 (de haut en bas). Indexation des pics : q pour la phase quadratique, 




















































Les RBM, signature des NTC de faibles diamètres (< 3nm) dans les poudres nanocomposites, sont 
identifiables sur les spectres Raman des poudres DNTC-Z3Y, en particulier pour les échantillons avec des 
teneurs élevées en carbone (Figure II-9a). Cependant, leur présence empêche la détermination des proportions 
des phases de la zircone car les RBM et les pics caractéristiques de la zircone se chevauchent sur l’intervalle 
100-300 cm-1 (Figure II-9a). Le doublet caractéristique de la phase monoclinique (à 183 et 194 cm-1) n’est pas 
clairement détectable alors que la DRX a permis la détection de cette phase en proportion non négligeable. 
Plus la teneur en carbone dans l’échantillon est augmentée et plus la contribution des NTC au signal global est 
importante, et les bandes de la zircone deviennent alors de moins en moins identifiables. Même à partir du 
spectre de la poudre 0,52Z2, il n’est pas possible de calculer la proportion de phase monoclinique. Pour les 
nanocomposites 8NTC-Z3Y, malgré l’absence de RBM car les 8NTC sont des MNTC de diamètre supérieur à 
3 nm, les pics de la zircone sont très peu identifiables et donc les proportions de phases ne sont pas calculables 
(Figure II-10a). 
  
Figure II-10 : Spectres Raman de 100 à 300 cm-1 (a) et de 1000 à 1800 cm-1 (b) des poudres nanocomposites xZ8  
avec x = 0,55, 1,0, 1,7, 3,2 et 5,2 (de haut en bas). Indexation des pics : q pour la phase quadratique,  
m pour la phase monoclinique. 
 
Les rapports ID/IG calculés à partir des spectres ainsi que les nombres d’onde des bandes D et G sont 
répertoriés dans le tableau II-6. 
Tableau II-6 : Rapport ID/IG et nombres d’onde (?̅?) des bandes D et G des poudres NTC-Z3Y. 
Échantillon ID/IG ?̅?D (cm-1) ?̅?G (cm-1) 
    
0,52Z2 0,16 1337 1592 
1,2Z2 0,03 1323 1583 
1,7Z2 0,17 1337 1594 
3,3Z2 0,09 1325 1589 
4,5Z2 0,13 1325 1583 
6,3Z2 0,12 1319 1577 
    
    
0,55Z8 1,75 1330 1586 
1,0Z8 1,97 1325 1581 
1,7Z8 1,96 1327 1579 
3,2Z8 1,73 1330 1598 
5,2Z8 1,87 1324 1585 
    
 































Pour les nanocomposites DNTC-Z3Y, les rapports ID/IG sont inférieurs à 0,20. Ils sont similaires à 
celui des DNTC bruts (ID/IG ~ 0,13, cf. I.4.1.1) et légèrement inférieurs à celui des DNTC fonctionnalisés 
déterminé au chapitre I (ID/IG ~ 0,24, cf. I.4.1.3). Les rapports présentés sont issus de spectres moyens calculés 
à partir de plusieurs zones analysées. Il n’est pas envisageable que la qualité des DNTC se soit améliorée au 
cours du mélange (qui au contraire aurait plutôt mené à de l’endommagement). Sachant que d’une 
fonctionnalisation à une autre, il pourrait y avoir de légers écarts d’endommagement, on peut globalement 
penser que les intervalles de dispersion des rapports ID/IG des poudres nanocomposites et des DNTC 
fonctionnalisés se recoupent. Les rapports ID/IG des DNTC au sein des poudres nanocomposites étant faibles, 
cela signifie que les DNTC sont toujours de bonne qualité et n’ont été que très peu affectés par le processus de 
mélange. Si nous comparons avec les spectres Raman de la poudre nanocomposite DNTC-Al2O3 dont les 
DNTC ont été fonctionnalisés (Figure I-38), on constate que les DNTC sont beaucoup moins endommagés 
après l’étape de mélange avec une matrice Z3Y. Il est possible que la zircone, moins dure que l’alumine [4], 
abrase moins les DNTC lors des contacts qui peuvent avoir lieu lors du mélange (mécanique et par sonde à 
ultrasons à contact direct) de la suspension mixte DNTC-céramique. 
Les rapports ID/IG des nanocomposites 8NTC-Z3Y (Tableau II-6) sont soit légèrement inférieurs, soit 
légèrement supérieurs à ceux des NTC bruts ou fonctionnalisés (ID/IG ~ 1,87). Cependant, les variations sont 
faibles, montrant que globalement il n’y a pas ou très peu d’endommagement au cours du processus de 
mélange, ce qui concorde avec les résultats obtenus avec une matrice alumine. 
Les nombres d’onde des pics ID et IG varient, respectivement, entre 1319 à 1337 cm-1 et de 1577 à 
1594 cm-1 selon la teneur en carbone de l’échantillon (Tableau II-6). Ils sont donc parfois inférieurs à ceux des 
NTC fonctionnalisés (1327 et 1593 cm-1 pour les DNTC fonctionnalisés et 1338 et 1595 cm-1 pour les 8NTC 
fonctionnalisés). Il est possible que ce soit lié, à cause de l’utilisation du pH 12 pour les suspensions, à une 
évolution des fonctions greffées qui sont principalement des groupes carboxyles [76], modifiant également les 
transferts d’électrons de ou vers les NTC [77]. 
II.3.4 Conclusion sur les poudres nanocomposites NTC-zircone 
Une poudre commerciale de zircone à 3% mol. d’Y2O3 composée de 77% vol. de phase 
quadratique et de 33% de phase monoclinique, de taille de grains primaire comprise entre 50 et 70 nm, 
a été choisie comme matrice. Des poudres nanocomposites NTC-zircone, les NTC étant des DNTC ou 
des MNTC à 8 parois, avec des teneurs comprises entre 0,5 et 6,3% mass. de carbone ont été élaborées 
suivant le protocole mis au point au chapitre I pour la préparation de poudres nanocomposites à 
matrice alumine : fonctionnalisation des NTC, préparation de suspensions de NTC et de poudre 
céramique, mélange des deux suspensions avec la sonde à ultrasons et agitation magnétique, 
cryogénisation puis lyophilisation. La surface spécifique des poudres NTC-zircone augmente avec la 
teneur en carbone. Dans le cas des DNTC, les valeurs expérimentales plus faibles que les valeurs 
théoriques montrent une accentuation de la répartition en faisceau des DNTC dans la poudre 
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nanocomposite. Pour les poudres 8NTC-zircone, les surfaces spécifiques sont plus élevées que celles 
calculées théoriquement, ce qui pourrait être une conséquence de l’étape de fonctionnalisation des 
8NTC. La spectroscopie Raman n’a pas mis en évidence d’endommagement au cours de la préparation 
de la poudre nanocomposite DNTC-zircone, à la différence de ce qui a été constaté avec la matrice 
alumine. Il est possible que ce soit liée à la dureté moindre de la zircone et donc à un caractère abrasif 
moins marqué. 
II.4 NANOCOMPOSITES MASSIFS NTC-ZIRCONE : FRITTAGE SPS 
II.4.1 Conditions expérimentales 
Les échantillons ont été frittées par SPS (Annexe VII). Le cycle de frittage de la poudre de zircone 
que nous utilisons a été optimisé lors de travaux antérieurs de l’équipe afin d’obtenir une densification de 
l’ordre de 100%. La poudre est placée au centre du moule en graphite. De part et d’autre est rajoutée une 
couche de poudre d’alumine (la masse de poudre introduite est calculée pour obtenir des pastilles d’alumine 
d’épaisseur 2 mm après frittage) afin de limiter le passage du courant électrique dans l’échantillon. Les essais 
ont été effectués sous argon. Les cycles typiques de température et de pression utilisés sont présentés sur la 
figure II-11.  
 
Figure II-11 : Cycle de frittage SPS des nanocomposites NTC-Z3Y. 
 
II.4.2 Nanocomposites denses 
Les poudres Z3Y et Z3Y-d ont été densifiées à 1200°C pendant 10 minutes et sous une pression de 
100 MPa (cycle standard), ce qui, d’après la littérature, correspond à la température optimale permettant 





















43]. La densité relative obtenue est de 98% (Tableau II-7). Les céramiques massives seront, respectivement, 
nommées MZ3Y et MZ3Y-d. 
Les échantillons massifs associés aux poudres xZw seront notés MxZw, x étant la teneur en carbone et 
w étant le nombre de paroi des NTC utilisés. Avec le cycle standard, des nanocomposites massifs de densité 
relative supérieure à 98% ont été obtenus pour des teneurs allant jusqu’à 4,5% mass. de carbone avec les 
DNTC et seulement de 1,0% mass. de carbone avec les 8NTC. Pour augmenter la densité relative des autres 
échantillons, il a été nécessaire d’augmenter la température de frittage. La présence de fortes quantités 
d’espèces carbonées entre les grains de Z3Y inhibent le processus de densification. Ce phénomène, bien 
connu aujourd’hui, est rapporté par plusieurs auteurs dans le cas de la matrice zircone [17-19, 21, 31, 41, 78] 
et également pour d’autres matrices céramiques [48, 49]. Les essais réalisés à différentes températures sont 
rapportés dans le tableau II-7. Pour l’échantillon M6,3Z2, un composé densifié à 96% est obtenu pour une 
température de 1350°C. Aucun essai n’a été mené à 1400°C en vue de limiter un éventuel endommagement 
des NTC à haute température. Pour les échantillons M1,7Z8 et M3,2Z8, le frittage à 1250°C conduit à des 
densités relatives de respectivement 98 et 97%. Pour le nanocomposite M5,2Z8 dont la teneur en carbone est 
encore plus élevée (5,2% mass.), il est nécessaire de fritter à 1300°C pour obtenir un matériau densifié à 94%. 
L’augmentation de la température à 1350°C n’a pas conduit à une augmentation de la densité relative. 
Garmendia et al. [46] ont également mis en évidence, par dilatométrie, une stabilisation de la densification 
avec l’augmentation de la température de frittage au-dessus de 1300°C pour des teneurs de 1,0-2,2% vol. de 
MNTC. Elle serait liée à la réaction entre le carbone et la zircone produisant des carbures et du CO2. La 
production de gaz entraînerait le gauchissement et la fissuration de la matrice. 
Tableau II-7 : Nanocomposites massifs NTC-Z3Y : teneurs en carbone (Cn), température de frittage (Tfrittage)  
et densité relative (drelative). 
Échantillon  Cn (% mass.)  Tfrittage (°C)  drelative (%) 
       
MZ3Y  0  1200  98 ± 1 
       
MZ3Y-d  0  1200  98 ± 1 
       
       
M0,52Z2  0,52   1200  ~ 100 
       
M1,2Z2  1,2   1200  ~ 100 
       
M1,7Z2  1,7   1200  99 ± 1 
       
M3,2Z2  3,2  1200  ~ 100 
       
M4,5Z2  4,5   1200  98 ± 1 
       
M6,3Z2  6,3  1250  90 ± 1 
    1300  91 ± 1 
    1350  96 ± 1 
       
       
M0,55Z8  0,55   1200  ~ 100 
       
M1,0Z8  1,0   1200  99 ± 1 
       
M1,7Z8  1,7   1200  97 ± 1 
    1250  98 ± 1 
       
M3,2Z8  3,2   1250  97 ± 1 
       
M5,2Z8  5,2  1250  91 ± 1 
    1300  94 ± 1 
    1350  94 ± 1 
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II.4.3 Conclusion sur le frittage des nanocomposites NTC-zircone 
Les poudres nanocomposites présentées précédemment, contenant jusqu’à 6,3% mass. de 
carbone pour les poudres DNTC-zircone et 5,2% mass. pour les poudres 8NTC-zircone ont pu être 
densifiées par SPS sous 100 MPa pendant un palier de 10 minutes à des températures comprises entre 
1200 et 1350°C. Les espèces carbonées limitant la densification, il a été nécessaire d’augmenter la 
température du palier au-delà de 1200°C pour les échantillons contenant de fortes quantités de carbone. 
Les densités relatives des nanocomposites NTC-zircone sont supérieures à 94% et à 97% si celles des 
deux matériaux à plus fortes teneurs (6,3% mass. de DNTC et 5,2% mass. de 8NTC) sont mises à part. 
II.5 NANOCOMPOSITES MASSIFS NTC-ZIRCONE : CARACTERISTIQUES 
II.5.1 Structure des nanocomposites NTC-zircone 
Après frittage, les échantillons polis ont été caractérisés par DRX. Les diffractogrammes de la poudre 
Z3Y et de l’échantillon massif associé sont présentés sur la figure II-12.  
 
Figure II-12 : Diffractogrammes de rayons X de Z3Y (bas) et de MZ3Y (haut). (YYY)q : pics de la phase quadratique. 
 
Seule la phase quadratique est identifiée sur le diffractogramme de MZ3Y. On remarque également 
que les largeurs de pic à mi-hauteur sont légèrement plus faibles que celles du diffractogramme de Z3Y. Cela 
indique un léger grossissement des cristallites dans la céramique par rapport à la poudre. Des 
diffractogrammes similaires ont été obtenus pour MZ3Y-d et pour tous les nanocomposites massifs  
NTC-Z3Y. Les NTC ne semblent donc pas avoir d’impact sur la rétention de phase quadratique dans les 
nanocomposites massifs. De plus, contrairement à certains groupes d’auteurs, nous ne constatons pas de 
formation de carbures par réaction entre les NTC et la zircone [30] ou entre les NTC et l’oxyde d’yttrium [18]. 
Sur les spectres Raman de MZ3Y et MZ3Y-d (Figure II-13), aucun pic caractéristique de la phase 
monoclinique n’est détecté. La phase monoclinique présente dans les poudres (Figures II-4 et II-7b) s’est 
complètement transformée au cours du frittage et la transformation inverse de quadratique à monoclinique qui 
a normalement lieu au refroidissement entre 750 et 900°C ne s’est pas produite. Cela est lié au dopage de la 





















zircone par l’yttrine et au refroidissement relativement rapide en SPS en comparaison avec celui d’un frittage 
naturel. 
  
Figure II-13 : Spectres Raman des poudres (ligne noire) et des céramiques massives (ligne grise) :  
Z3Y et MZ3Y (a) ; Z3Y-d et MZ3Y-d (b). Indexation des pics : q pour la phase quadratique, m pour la phase monoclinique. 
 
II.5.2 Microstructure des nanocomposites NTC-zircone 
Les spectres Raman moyens des nanocomposites massifs M0,52Z2, M1,2Z2, M1,7Z2 et M4,5Z2 
(lignes grises) sont représentés avec ceux de leur poudre respective (lignes noires) sur la figure II-14.  
  
  
Figure II-14 : Spectres Raman des poudres (ligne noire) et des nanocomposites massifs (ligne grise) des échantillons  
DNTC-Z3Y avec 0,52 (a), 1,2 (b), 1,7(c) ou 4,5% mass. (d) de carbone.  
 
Sur les spectres moyens des nanocomposites à 1,2% mass. (Figure II-14b) et 4,5% mass. de carbone 







































































































l’introduction de désordre au niveau de la structure du carbone au cours du frittage. Elle s’accompagne 
également d’un élargissement de la bande G qui est corrélé à l’apparition de la bande D’, autre indicateur du 
désordre de la structure du carbone [79] et donc, dans notre cas précis, de l’endommagement des NTC au 
cours du frittage. La bande G que nous observons serait en fait la somme des bandes G et D’. Le tableau II-8 
récapitule les rapports ID/IG déterminés à partir des spectres et les nombres d’onde des bandes D et G des 
poudres et nanocomposites massifs DNTC-Z3Y. 
Tableau II-8 : Rapport ID/IG et nombres d’onde (?̅?) des bandes D et G  
pour les poudres et les nanocomposites massifs DNTC-Z3Y. 
Poudre  Échantillon massif 
Label ID/IG ?̅?D (cm-1) ?̅?G (cm-1)  Label Tfrittage (°C) ID/IG (min-max) ?̅?D (cm-1) ?̅?G (cm-1) 
          
0,52Z2 0,16 1337 1592  M0,52Z2 1200 0,23 (0,09-0,72) 1336 1588 
1,2Z2 0,03 1323 1583  M1,2Z2 1200 0,74 (0,45-1,46) 1332 1590 
1,7Z2 0,17 1337 1594  M1,7Z2 1200 0,49 (0,37-0,61) 1336 1595 
4,5Z2 0,13 1325 1583  M4,5Z2 1200 1,07 (0,69-1,31) 1333 1595 
6,3Z2 0,12 1319 1577  M6,3Z2 1350 0,85 (0,33-1,20) 1330 1589 
          
 
La dispersion des rapports d’intensité des bandes D et G est faible sur les spectres des poudres. En 
revanche, elle est assez élevée pour les nanocomposites massifs, c’est pourquoi les valeurs minimales et 
maximales des rapports ID/IG ont été ajoutées dans le tableau II-8. À part pour la teneur la plus faible, les 
rapports ID/IG moyens des échantillons massifs sont supérieurs ou égaux à 3 fois la valeur de ceux de la poudre 
correspondante. L’endommagement des DNTC est donc important au cours du frittage. La forte dispersion des 
ID/IG montre que cet endommagement est inégal au sein des échantillons massifs. L’endommagement des 
DNTC au cours du frittage SPS est beaucoup plus marqué qu’avec la matrice alumine (cf. I.4.1.3). Une 
explication possible serait la formation d’un carbure d’oxyde d’yttrium, d’un carbure de zirconium, composés 
déjà identifiés par d’autres auteurs [18, 30], ou  d’un oxycarbure de zirconium [80]. Cependant, nous n’avons 
pas réussi à mettre de telles phases en évidence par DRX. 
Pour les nanocomposites 8NTC-Z3Y, seuls les spectres des échantillons M0,55Z8 frittés à 1200°C et 
M5,2Z8 frittés à 1350°C et de leur poudre associée sont présentés sur la figure II-15 car ceux des autres 
nanocomposites massifs ont des allures similaires. Contrairement aux nanocomposites DNTC-Z3Y, il y a peu 
d’écart entre les spectres des poudres et ceux des échantillons massifs. 
  
Figure II-15 : Spectres Raman des poudres (ligne noire) et des nanocomposites massifs (ligne grise) :  
0,55Z8 et M0,55Z8 frittés à 1200°C (a) ; 5,2 Z8 et  M5,2Z8 frittés à 1350°C (b). 



































Le tableau II-9 récapitule les rapports ID/IG déterminés à partir des spectres et les nombres d’onde des 
bandes D et G des poudres et nanocomposites massifs 8NTC-Z3Y. Les rapports ID/IG des nanocomposites 
massifs 8NTC-Z3Y semblent globalement diminuer avec l’augmentation de la teneur en carbone. Selon la 
teneur en carbone, il est légèrement plus faible ou plus élevé que celui de la poudre correspondante. Il est 
possible que deux phénomènes ayant un impact antagoniste sur le rapport ID/IG aient lieu au cours du frittage :  
- de l’endommagement, lié aux fortes pressions ressenties par les NTC ou à de la carburation localisée, 
comme précédemment évoquée pour les DNTC, qui conduit à une augmentation de l’intensité de la 
bande D et donc à une augmentation du rapport ID/IG, 
- de la graphitisation des espèces carbonées conduisant à une augmentation de l’intensité de la bande G 
de l’échantillon et donc à une diminution du rapport ID/IG. Ce dernier phénomène a été déjà été 
souligné dans le chapitre précédent pour les nanocomposites 8NTC-Al2O3 (Figures I-47 et I-50).  
Selon la prépondérance de l’un ou de l’autre phénomène, le rapport ID/IG d’un échantillon massif serait 
supérieur ou inférieur à celui de la poudre. Les rapports ID/IG les plus faibles correspondent aux 
nanocomposites massifs M5,3Z8. Nous verrons par la suite (en MEB) que ces matériaux comportent plus 
d’amas de 8NTC (sous forme de tapis) que ceux à teneur plus faible en carbone. Il est possible que les 8NTC 
de ces amas soient moins endommagés que les 8NTC isolés qui subissent directement les contraintes exercées 
par les grains de la matrice. 
Tableau II-9 : Rapport ID/IG et nombres d’onde (?̅?) des bandes D et G  
pour les poudres et les nanocomposites massifs 8NTC-Z3Y. 
Poudre  Échantillon massif 
Label ID/IG ?̅?D (cm-1) ?̅?G (cm-1)  Label Tfrittage (°C) ID/IG ?̅?D (cm-1) ?̅?G (cm-1) 
          
0,55Z8 1,75 1330 1586  M0,55Z8 1200 1,96 1337 1597 
1,0Z8 1,97 1325 1581  M1,0Z8 1200 1,82 1338 1599 
1,7Z8 1,96 1327 1579  M1,7Z8 1250 1,88 1337 1598 
3,2Z8 1,73 1330 1598  M3,2Z8 1250 1,85 1333 1612 
5,2Z8 1,87 1324 1585  M5,2Z8 1300 1,69 1332 1600 
      1350 1,73 1330 1598 
          
 
Finalement, l’endommagement lié au frittage est beaucoup plus important pour les DNTC que pour 
les 8NTC. S’il provient de carburations localisées, compte-tenu du nombre plus élevé de parois des 8NTC, 
ceux-ci sont moins affectés par ce phénomène car, à même teneur massique en carbone,  la surface totale de 
carbone en contact avec la matrice est inférieure à celle des DNTC [45]. Il est également possible que la 
fonctionnalisation covalente des DNTC ait amenuisé la résistance mécanique de ces nanotubes, les rendant 
plus sensibles à l’endommagement au cours du frittage. Un tel comportement a déjà été mis en évidence pour 
un nanocomposite DNTC-Al2O3 dont les DNTC ont été fonctionnalisés (cf. I.4.1.3).  
De légères augmentations des nombres d’onde des bandes D et G sur les spectres des matériaux 
massifs par rapport à ceux des poudres NTC-Z3Y sont constatées (Tableaux II-8 et II-9), sans corrélation 
notable avec la quantité de NTC présents dans l’échantillon. Ce phénomène a été également observé pour tous 
les échantillons NTC-alumine densifiés du chapitre I. Il a été attribué à la présence de contraintes résiduelles 
de compression exercées par les grains de zircone sur les NTC dans les échantillons massifs. Celles-ci seraient 
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issues des différences de rétraction au cours du refroidissement du cycle SPS car les coefficients d’expansion 
thermique des NTC et  de la zircone sont différents (respectivement, 1-3.10-5 K-1 [81, 82] et 11.10-6 K-1 [4]) 
[12]. Daraktchiev et al. [47] ont mis en évidence ces contraintes résiduelles par imagerie en MET-HR.  
Les échantillons massifs ont été fracturés pour être observés au MEB-FEG (Annexe VI). Les images 
des surfaces de rupture sont présentées sur les figures II-16, II-17, II-18 et II-19. Les céramiques MZ3Y et 
MZ3Y-d, issues respectivement des poudres brutes (Z3Y) ou traitée par la procédure de préparation des 
nanocomposites (Z3Y-d), présentent des microstructures similaires (Figure II-16). La taille des grains est en 
moyenne de 100 nm alors qu’elle était comprise entre 50 et 70 nm dans la poudre (cf. II.3.2.1). Il y a donc eu 
une légère croissance granulaire au cours du frittage, ce qui est en accord avec le grossissement des cristallites 
déduit des diffractogrammes de rayons X (Figure II-12). Pour les 2 types de céramiques, le mode de fracture 
est très majoritairement intergranulaire. 
  
Figure II-16 : Images de  MEB des surfaces de rupture de MZ3Y (a) et de MZ3Y-d (b). 
 
Les images de MEB des surfaces de rupture des nanocomposites MxZ2 avec x valant 1,2, 1,7 et  
3,2% mass. de carbone et frittés à 1200°C sont présentées sur la figure II-17. De long filaments, correspondant 
aux DNTC isolés ou en faisceaux, sont identifiables. Entre M1,2Z2 (Figure II-17a) et M1,7Z2 (Figure II-17b), 
la quantité de ces filaments semble augmenter. Leur longueur peut atteindre jusqu’à plusieurs dizaines de 
micromètres et ils sont localisés aux joints de grains de la matrice. À partir de 3,2% mass. de carbone dans 
l’échantillon, des zones à fortes concentrations de DNTC sont observables à faible grandissement (Figure II-
17c). La cohésion des joints de grains y étant moins importante, il est fréquent d’observer des cavités souvent 
très allongées et à partir desquelles de nombreux NTC émergent. Des tapis de NTC de plusieurs µm² et peu 
épais sont parfois observables dans le plan quasiment orthogonal à l’image de MEB (Figure II-17b et II-17c). 
Ces tapis, fragilisant considérablement les joints de grains, sont des chemins propices à la propagation des 
fissures. La dispersion entre les grains de matrice respectivement des DNTC, pour les plus faibles teneurs en 






Figure II-17 : Images de MEB des surfaces de rupture de M1,2Z2 (a), de M1,7Z2 (b) et de M3,2Z2 (c, d) frittés à 1200°C. 
 
L’endommagement des DNTC au cours du frittage pour les M0,52Z2 et M1,2Z2 n’a pas été observé 
par analyse des images de MEB. Cependant, celui-ci existe puisqu’une augmentation du rapport ID/IG 
d’environ 0,1 à, au maximum, 1,5 entre la poudre et l’échantillon massif a été déterminée par spectroscopie 
Raman (Tableau II-8). À partir d’une teneur de 1,7% mass. de carbone dans le nanocomposite, des amas 
nanométriques de carbone issus de la dégradation des NTC sont observables aux joints de grains (flèches, 
Figure II-17d) à proximité ou non des NTC. Cela est en adéquation avec l’augmentation du rapport ID/IG des 
nanocomposites massifs par rapport à celui des poudres correspondantes et confirme une augmentation de la 
quantité de carbone désordoné et/ou de défauts structuraux des NTC au cours du frittage 
Pour l’échantillon M6,3Z2, avec la teneur la plus élevée en DNTC, les températures de frittage de 
1250, 1300 et 1350°C ont été expérimentées. Les nanocomposites frittés à 1250 et 1300°C ont des densités 
relatives respectives de 90 et 91% alors que le frittage à 1350°C a permis l’obtention d’un nanocomposite 
densifié à 96% (Tableau II-7). Les surfaces de rupture révèlent la présence de nombreux faisceaux de DNTC 
localisés aux joints de grains (Figure II-18) mais aussi d’amas nanométriques de carbone à plus faible 






dépourvues de DNTC isolés et/ou en faisceaux (Figures II-18b et II-18c). Un grandissement plus important 
permet de constater que les NTC sont bien présents dans ces zones (flèches courtes bleues, Figure II-18d) 
mais qu’ils sont très courts (quelques centaines de nanomètres maximum) et ils côtoient de nombreux amas de 
carbone (flèches longues jaunes). Cela montre que l’endommagement des DNTC s’est accru avec 
l’augmentation de la température de frittage. Cependant, la faible longueur des filaments sur la surface de 
fracture peut aussi traduire un déchaussement plus faible lié soit à une moindre résistance des NTC, soit à une 
augmentation de la force de liaison NTC-matrice. 
  
  
Figure II-18 : Images de MEB des surfaces de rupture de M6,3Z2 frittés à 1250°C (a), à 1300°C (b) et à 1350°C (c, d). 
 
Les nanocomposites avec des DNTC ont des ruptures très majoritairement intergranulaires, similaires 
à celles observées pour la céramique MZ3Y (Figure II-16a). La présence des NTC aux joints de grains, parfois 
en quantité importante, favorise probablement celle-ci en facilitant la décohésion des joints de grains. La taille 
des grains des nanocomposites massifs DNTC-Z3Y est d’environ 100 nm, comparable à celle obtenue pour les 
céramiques zircone (Figure II-16), quels que soient le nanocomposite et la température de frittage considérée. 





microstructure de la matrice, utilisé précédemment pour la matrice alumine (cf. I.4), n’est donc pas applicable 
avec la matrice Z3Y utilisée.  




Figure II-19 : Images de MEB des surfaces de rupture de M0,55Z8 fritté à 1200°C (a), de M1,0Z8 fritté à 1200°C (b),  






Pour les échantillons 8NTC-Z3Y contenant 0,5, 1,0 ou 1,7% mass. de carbone, des NTC 
individualisés sont observables aux joints de grains. Pour ces teneurs, l’augmentation de la quantité de MNTC 
n’est pas décelable sur les images. À partir de 3,2 %  mass. de carbone, des quantités beaucoup plus 
importantes de 8NTC sont visibles. Ils sont soit individualisés et localisés aux joints de grains, soit répartis en 
amas peu épais tapissant les grains de matrice (tapis de NTC, Figure II-19d), de façon similaire à ce qui a été 
observé précédemment  pour les nanocomposites DNTC-Z3Y à forte teneur en DNTC. Parmi les 
nanocomposites M5,2Z8 frittés à différentes températures (1250, 1300 et 1350°C), seules des images de 
fracture de l’échantillon fritté à 1300°C sont présentées (Figures II-19e et II-19f), sa microstructure étant 
similaire aux deux autres échantillons. La quantité de tapis de 8NTC y semble encore plus importante (Figure 
II-19e) que dans les échantillons à moindre teneur en carbone. Néanmoins, à plus faible grandissement (Figure 
II-19f), aucun agglomérat de taille micrométrique n’est observé. Les NTC semblent former un réseau continu 
assez dense et homogène entre les grains de zircone. 
Le type de rupture des nanocomposites 8NTC-Z3Y est très majoritairement intergranulaire. Il est 
possible qu’il soit favorisée par la présence des NTC aux joints de grains. En effet, sur la figure II-19e, un 
paquet de grains de zircone positionné sur un tapis de NTC a été arraché au cours de la rupture. Cela montre 
clairement que les tapis de NTC limitent fortement les liaisons entre les grains de zircone au-dessus et en-
dessous de ceux-ci. La décohésion des joints de grains semble donc favorisée avec l’augmentation de la teneur 
en NTC. Pour les nanocomposites M0,55Z8 et M1,0Z8, frittés à 1200°C (Figure II-19a et II-19b), la taille 
moyenne des grains est inférieure à 100 nm et similaire à celle des céramiques massives MZ3Y et MZ3Y-d. 
Par contre pour les nanocomposites 8NTC-Z3Y frittés à 1250 et 1300°C (Figures II-19c-f), par comparaison 
directe d’images, on constate que la taille moyenne des grains semble légèrement supérieure tout en restant 
proche de 100 nm.  
Comme pour les nanocomposites DNTC-Z3Y, il n’est pas possible d’évaluer la dispersion des NTC 
par le degré d’homogénéité de la microstructure de la matrice. Néanmoins, dans notre cas, lors de l’ajout de 
5,2% mass. de carbone, les images montrant de nombreux 8NTC bien répartis semblent prouver cette bonne 
dispersion. Pour les échantillons avec des faibles teneurs en carbone, les 8NTC sont parfois difficilement 
observables à cause de leur faible longueur, mais aucun amas n’a été observé, en particulier à faible 
grandissement, confirmant cette bonne dispersion. 
Des amas de carbone aux joints de grains (flèches rouges, figures II-19a et II-19c) sont identifiables 
sur les images de MEB des nanocomposites 8NTC-Z3Y avec de faibles teneurs en carbone (jusqu’à 1,7% 
mass.). Ceux-ci proviennent très certainement de la dégradation des 8NTC au cours du frittage. Pour les fortes 
teneurs, bien que de tels amas ne soient pas directement visibles, il est envisageable qu’ils existent mais qu’ils 
soient cachés par les tapis de NTC. À part pour M0,52Z8, les analyses par spectroscopie Raman ont montré 
qu’une proportion de carbone au sein des échantillons se graphitise. Le couplage de ces analyses avec les 
images de MEB semble donc supporter l’hypothèse que deux phénomènes ont lieu au cours du frittage : 
l’endommagement des NTC et la graphitisation des NTC et/ou de carbone désordonné. Selon la 
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prépondérance de l’un par rapport à l’autre, la qualité des NTC, évaluée par spectroscopie Raman, est soit 
augmentée, soit diminuée dans les matériaux densifiés.  
Il a été montré, dans les études sur des nanocomposites NTC-zircone, que si la taille des grains 
primaires de la matrice ne dépasse pas 100 nm, un frittage SPS à des températures inférieures à 1350°C 
(température maximale à laquelle les échantillons ont été frittés dans cette étude) conduit à des matériaux de 
taille de grains inférieure à 250 nm et dont le mode de rupture est majoritairement intergranulaire avec des 
NTC localisés principalement aux joints de grains [7, 11, 12, 14, 26-28, 31, 33]. Les tailles de grains de nos 
échantillons sont d’environs 100 nm et les ruptures sont bien majoritairement intergranulaires avec les NTC 
situés aux joints de grains. Nos résultats sont donc en accord avec la littérature. De plus, Garmendia et al. 
[33], qui réalisent leur synthèse de poudre par voie colloïdale, montrent de l’agglomération de MNTC pour 
une teneur à 1,9% mass. de carbone. Cela est en accord avec la limite de dispersion de NTC isolés ou en 
faisceaux que nous avons observée dans nos nanocomposites (1,7% mass.). 
II.5.3 Conclusion sur les caractéristiques des nanocomposites massifs NTC-zircone 
Les céramiques zircone et les nanocomposites massifs présentent tous une matrice en totalité 
quadratique, contrairement à la poudre de départ. Il ne semble donc pas y avoir eu d’impact des NTC 
sur la forme cristalline de la matrice après frittage. La spectroscopie Raman a révélé un fort 
endommagement des DNTC qui est intervenu lors du frittage SPS. Cet endommagement est bien 
supérieur à ce qui avait été noté précédemment avec la matrice alumine et pourrait provenir de 
carburations localisées, que nous n’avons cependant pas réussi à mettre en évidence par DRX.  
Inversement, les 8NTC, sont très peu endommagés lors du frittage SPS, la carburation éventuelle étant 
moins pénalisante, compte-tenu du nombre plus élevé de parois. D’autre part, comme avec la matrice 
alumine, les NTC, au sein des nanocomposites massifs, semblent soumis à des contraintes résiduelles de 
compression.  
Les microstructures des céramiques obtenues à partir de la poudre brute et à partir de la 
poudre préparée comme les nanocomposites sont similaires. Il n’y a donc pas d’influence de la 
procédure de préparation des poudres sur la matrice Z3Y. Jusqu’à 1,7% mass. de carbone, les DNTC 
ou les 8NTC sont dispersés de façon homogène individuellement ou sous forme de faisceaux (pour les 
DNTC) au sein de la matrice zircone. Aux teneurs plus élevées, la forte proportion volumique de NTC 
conduit à la formation de tapis de NTC entre les grains de zircone. Ce phénomène semble difficilement 
évitable. Le protocole de mélange, optimisé pour obtenir une dispersion homogène des DNTC et des 
8NTC au sein d’une matrice alumine (cf. chapitre I), est donc validé avec une matrice zircone. Les 
nanocomposites obtenus sont denses et présentent, quelque soient le type de NTC et les conditions de 
frittage utilisés, une taille moyenne de grains similaire à celle de la céramique zircone (100 nm). Les 
images de MEB confirment que le frittage des poudres DNTC-zircone conduit à un endommagement 
important des DNTC qui semble augmenter avec l’augmentation de la température de frittage. Ce 
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dernier point recoupe les conclusions du chapitre I montrant qu’avec la matrice alumine, les DNTC 
fonctionnalisés de façon covalente et ayant subi ce protocole de mélange résistent mal à une 
température de frittage de 1350°C. Dans le cas des nanocomposites avec des 8NTC, ceux-ci sont 
légèrement endommagés au cours du frittage, mais leur qualité globale tend à augmenter car certains 
NTC semblent se graphitiser. Ce phénomène est de plus en plus marqué avec l’augmentation de la 
quantité de NTC dans les nanocomposites.   
II.6 PROPRIETES DES NANOCOMPOSITES MASSIFS NTC-ZIRCONE 
II.6.1 Conductivité électrique des nanocomposites NTC-zircone 
La conductivité électrique des nanocomposites massifs NTC-Z3Y a été mesurée (Annexe X). Celle 
des céramiques Z3Y n’a pas pu être déterminée avec précision car leur résistance est trop importante pour 
pouvoir être mesurée par l’appareil utilisé, mais elle inférieure à 5.10-12 S.cm-1. Pour chaque teneur massique 
en carbone, la fraction volumique de NTC a été évaluée en considérant que l’ensemble du carbone de 
l’échantillon est sous la forme de DNTC ou 8NTC. Le tableau II-10 récapitule les teneurs en carbone 
massiques et volumiques, les températures de frittage, les rapports ID/IG et les conductivités électriques des 
nanocomposites massifs. 
Tableau II-10 : Caractéristiques et conductivité électrique des nanocomposites NTC-Z3Y : teneur en carbone (Cn), 
température de frittage (Tfrittage), densité relative (drelative), rapport ID/IG et conductivité électrique (elec). 
Échantillon 






 elec  
(S.cm-1) (% mass.) (% vol.) 
            
M0,52Z2  0,52 1,7  1200  ~ 100  0,23  0,09 
            
M1,2Z2  1,2 3,9  1200  ~ 100  0,74  0,10 
            
M1,7Z2  1,7 5,5  1200  99 ± 1  0,49  0,14 
            
M3,2Z2  3,2 9,9  1200  ~ 100  -  0,11 
            
M4,5Z2  4,5 13,2  1200  98 ± 1  1,07  0,88 
            
M6,3Z2  6,3 18,4  1250  90 ± 1  -  0,56 
     1300  91 ± 1  -  0,68 
     1350  96 ± 1  0,85  0,52 
            
            
M0,55Z8  0,55  1,7  1200  ~ 100  1,96  - 
            
M1,0Z8   1,0  3,1  1200  99 ± 1  1,82  0,12 
            
M1,7Z8   1,7  5,2  1200  97 ± 1  -  0,32 
     1250  98 ± 1  1,88  0,26 
            
M3,2Z8   3,2  9,6  1250  97 ± 1  1,85  0,52 
            
M5,2Z8  5,2 14,8  1250  91 ± 1  -  0,72 
     1300  94 ± 1  1,69  0,78 
     1350  94 ± 1  1,73  0,77 
 
Toutes les conductivités électriques mesurées sont supérieures ou égales à 0,09 S.cm-1 signifiant que, 
dans tous les échantillons, le seuil de percolation a été atteint. Ce résultat était attendu car des études ont 
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montré le caractère conducteur de nanocomposites NTC-Z3Y avec seulement 0,4% vol. de SNTC [17] ou 
0,75% vol. de MNTC [30]. 
 
Figure II-20 : Conductivité électrique des nanocomposites NTC-Z3Y en fonction de la teneur volumique en carbone.   
Barres : incertitudes. 
 
L’évolution de la conductivité électrique en fonction de la teneur volumique en carbone est présentée 
sur la figure II-20. Pour les nanocomposites DNTC-Z3Y, la conductivité électrique augmente avec la teneur 
en carbone et atteint la valeur maximale de 0,88 S.cm-1 à 13,2% vol. de carbone. Cette conductivité est 
beaucoup plus élevée que celle qui a été mesurée par Fonseca et al. [16] pour 12,5% vol. de SNTC  
(0,001 S.cm-1) mais beaucoup plus faible que celle mesurée par Zhan et al. [7] pour 10% vol. de SNTC  
(52 S.cm-1). Ces disparités peuvent s’expliquer en termes de différences de dispersion des NTC et de densité 
relative des nanocomposites mais aussi en termes de nombre de NTC puisqu’à teneurs volumiques égales, les 
SNTC représentent potentiellement (à longueurs et regroupements en faisceaux similaires) environ 2 fois plus 
de filaments que les DNTC [45]. Notons que la valeur de 0,88 S.cm-1 correspond à la mesure de conductivité 
effectuée dans le sens parallèle à la direction d’application de la pression au cours du frittage. Une mesure a 
été effectuée dans le sens orthogonal et la valeur obtenue est 3,3 S.cm-1. Cela montre une anisotropie de la 
conductivité électrique dans l’échantillon. Elle est due à l’orientation préférentielle des NTC et à 
l’aplatissement des amas orthogonalement à la direction de pressage au cours du frittage (Figures II-17b et   
II-17c). Des tapis de NTC entre les grains de Z3Y sont ainsi formés et favorisent la conductivité électrique 
dans le sens orthogonal à la direction de pressage.  
Pour les échantillons à 18,4% vol. de DNTC, la conductivité électrique est plus faible et comprise 
entre 0,52 et 0,68 S.cm-1. La valeur la plus faible correspond à l’échantillon qui a été fritté à la plus haute 
température (1350°C). Ceci est vraisemblablement la conséquence directe de l’endommagement plus 
important des DNTC observé par imagerie en MEB sur cet échantillon (Figures II-18c et II-18d) ou indirecte 
liée à des modifications locales de composition. Il est également possible que cette diminution de conductivité 
soit due à l’augmentation du nombre d’amas sous forme de tapis de DNTC observés sur les images de MEB. 



























résistances électriques, ce qui conduit à une conductivité plus faible que si tous les DNTC avaient été bien 
distribués individuellement au sein de la matrice Z3Y. 
Pour les nanocomposites 8NTC-Z3Y, la conductivité électrique croît de façon approximativement 
linéaire avec l’augmentation de la teneur volumique en NTC. Ce résultat est attendu puisque l’augmentation 
du nombre de NTC conduit à un réseau plus dense et mieux connecté si la dispersion des NTC reste bonne, ce 
qui est notre cas. Dans une moindre mesure, l’augmentation de la qualité des NTC lorsque la teneur 
volumique en NTC augmente, suggérée précédemment par les résultats de spectroscopie Raman, peut 
contribuer également à cette augmentation de conductivité. La valeur la plus élevée obtenue est d’environ  
0,8 S.cm-1 pour les nanocomposites à 14,8% vol. de 8NTC qui sont les plus denses, c’est-à-dire frittés à 1300 
ou 1350°C. Pour cette teneur en 8NTC, l’augmentation de densité relative de 91 à 94%, pour des frittages 
respectifs à 1250 et 1300°C, conduit à une légère augmentation de la conductivité (de 0,72 à 0,78 S.cm-1) liée 
probablement à une amélioration des contacts inter-NTC. Les valeurs expérimentales mesurées dans cette 
étude sont, à teneurs en carbone équivalentes, supérieures à celles obtenues par Shi et al. [26] (10-4 S.cm-1 et 
0,06 S.cm-1 pour, respectivement, 10,3% vol. et 14,9% vol. de MNTC). Une meilleure dispersion des MNTC 
dans notre cas pourrait en être la raison. Pour des teneurs en carbone inférieures ou égale à 9,6% vol., les 
valeurs de conductivité des nanocomposites 8NTC-Z3Y sont supérieures à celles rapportées par Mazaheri et 
al. [11] (0,009 S.cm-1 pour 7,7% vol. de MNTC). Cependant, pour une teneur de 12,5% vol. (c'est-à-dire  
5% mass.), cette équipe mesure une conductivité de 5 S.cm-1 (contre environ 0,8 S.cm-1 pour nos échantillons). 
L’anisotropie de conductivité électrique, que nous avons relevée précédemment pour des nanocomposites 
DNTC-Z3Y pourrait expliquer cette différence puisque ces auteurs ont effectué leurs mesures par une 
méthode 4 points, en surface, donc transversalement à la direction de compaction. Globalement, les valeurs de 
conductivités obtenues dans cette étude pour des nanocomposites MNTC-Z3Y sont plus faibles que celles des 
nanocomposites MNTC-zircone élaborés par synthèse in situ [34] ou des nanocomposites NFC-Z3Y élaborés 
par mélange au bain à ultrasons de suspensions colloïdales [15, 19]. Cela pourrait être lié à une meilleure 
distribution des NTC au sein de la matrice au cours de la synthèse in situ et à une meilleure conductivité 
électrique des NFC (cf. II.2.3.1.a). 
Dans cette étude, les conductivités électriques des nanocomposites 8NTC-Z3Y sont généralement 
similaires, à teneurs volumiques équivalentes, à celles des échantillons DNTC-Z3Y. Pourtant, le fait que les 
DNTC représentent potentiellement beaucoup plus de filaments que les MNTC [45] devrait conduire au 
résultat inverse. Ce résultat peut s’expliquer de plusieurs façons : 
- Les DNTC sont le plus souvent regroupés en faisceaux, contrairement aux MNTC, ce qui diminue 
considérablement le nombre de filaments formateurs du réseau conducteur. 
- Les DNTC, individuels ou en faisceaux, sont beaucoup plus longs (10-100 m) que les MNTC (en 
particulier les 8NTC utilisés qui sont relativement courts, environ 1,5 m), ce qui rend plus difficile la 
réalisation de leur dispersion ; les DNTC présents dans les amas qui en résultent contribuent peu au 
réseau conducteur.  
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- Les DNTC sont composés de 80% de NTC métalliques et de 20% de NTC semi-conducteurs alors que 
les MNTC ont tous un comportement métallique.  
- Nous avons constaté que les DNTC ont été plus endommagés au cours du frittage que des 8NTC et il 
est connu que l’endommagement des NTC induit une augmentation de leur résistivité électrique. 
L’ensemble des nanocomposites NTC-zircone que nous avons préparés sont conducteurs 
électriques, ce qui était attendu au vu des résultats de la littérature. À teneurs à peu près équivalentes, 
les conductivités électriques des matériaux DNTC-zircone sont similaires à celle des 8NTC-zircone alors 
que la longueur totale de DNTC dans l’échantillon est plus importante. Cela semble lié à des différences 
dans la formation du réseau percolant, à la nature électrique des NTC et à l’endommagement beaucoup 
plus important des DNTC dans les échantillons massifs. Les valeurs maximales de conductivité 
électrique sont de 0,88 S.cm-1 et de 0,78 S.cm-1 pour respectivement des nanocomposites avec 13,2% vol. 
de DNTC et 14,8% vol. de 8NTC. Ces valeurs sont comparables à celles rapportées par la plupart des 
auteurs pour des nanocomposites NTC-zircone, mais restent cependant inférieures aux conductivités 
électriques les plus élevées mesurées sur des nanocomposites SNTC-zircone ou MNTC-zircone Pour les 
nanocomposites DNTC-zircone, une augmentation de la teneur en carbone au-delà de 13,2% vol. 
conduit à une diminution de la conductivité électrique, certainement à cause de la présence importante 
d’amas de NTC au sein du nanocomposite. Pour les nanocomposites 8NTC-zircone, il est possible que la 
porosité résiduelle nuise également à la conductivité électrique. Il serait sans doute nécessaire 
d’améliorer encore la dispersion des NTC au sein de la matrice zircone ainsi que la densité relative des 
matériaux pour les fortes teneurs en carbone pour parvenir à augmenter la conductivité électrique. 
II.6.2 Propriétés mécaniques des nanocomposites NTC-zircone 
Les tests mécaniques ont été effectués sur les échantillons les plus denses selon le protocole de 
l’annexe XI. Les résultats obtenus sont reportés dans le tableau II-11. Dans celui-ci, la température de frittage 
et la densité relative ont été ajoutées pour faciliter la corrélation de ces paramètres avec les propriétés 
mécaniques.  
Tableau II-11 : Caractéristiques et propriétés mécaniques des nanocomposites NTC-Z3Y : teneur en carbone (Cn), température 
de frittage (Tfrittage), densité relative (drelative), dureté Vickers (HV), contrainte à la rupture en flexion (σf) et ténacité (KIC). 
Échantillon Cn (% mass.) Tfrittage (°C) drelative (%) HV (GPa) σf (MPa) KIC (MPa.m1/2) 
       
MZ3Y 0 1200 98 14,3 ± 0,3 687  ± 82 9,0 ± 0,9 
       
MZ3Y-d 0 1200 98 13,8 ± 0,6 692 ± 115 10,3 ± 1,3 
       
       
M0,52Z2 0,52 1200 100 13,8 ± 0,6 694 ± 154 7,0 ± 1,3 
M1,2Z2 1,2 1200 100 12,3 ± 0,8 526 ± 84 7,1 ± 0,9 
M1,7Z2 1,7 1200 99 11,7 ± 0,1 507 ± 123 6,6 ± 3,4 
M4,5Z2 4,5 1200 98 10,0 ±  2,8 333 ± 20 5,5 ± 3,1 
M6,3Z2 6,3 1350 96 9,5 ± 0,7 223 ± 18 5,1 ± 0,7 
       
       
M0,55Z8 0,55 1200 100 13,7 ± 0,7 582 ± 201 9,0 ± 1,6 
M1,0Z8 1,0 1200 99 12,9 ± 1,1 399 ± 141 6,1 ± 1,0 
M1,7Z8 1,7 1250 98 11,4 ± 0,1 424 ± 89 4,0  ± 1,7 
M3,2Z8 3,2 1250 97 10,1 ± 1,6 308 ± 63 4,0 ± 0,6 
M5,2Z8 5,2 1300 94 10,1 ± 1,0 202 ± 19 2,4 ± 0,6 
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Pour évaluer une éventuelle transformation induite sous contrainte de la phase quadratique en phase 
monoclinique au cours des essais mécaniques, les surfaces de rupture des échantillons MZ3Y et M0,52Z2 ont 
été analysées par DRX. À cause de la non-planéité de la surface et de la faible surface analysable (4 mm²), les 
diffractogrammes, présentés sur la figure II-21a, sont très bruités. Les pics majoritaires ont tous été attribués à 
la phase quadratique. Le positionnement des pics principaux de la phase monoclinique ont été annotés mais ils 
ne sont pas repérables sur ces diffractogrammes à cause du bruit. Nous pouvons donc en conclure qu’aucune 
phase monoclinique n’est détectable par DRX, après les essais mécaniques. Une analyse par spectroscopie 
Raman, qui permet la détection de très faibles quantités de phase monoclinique a été réalisée sur la surface de 
rupture d’une éprouvette d’essai mécanique de MZ3Y (Figure II-21b). Le doublet caractéristique de la phase 
monoclinique est absent du spectre et donc la surface analysée est constituée uniquement de phase 
quadratique. Il n’y a donc pas de renforcement lié à une transformation de phase induite sous contrainte dans 
les céramiques Z3Y et probablement pas non plus dans les nanocomposites. 
  
Figure II-21 : Diffractogrammes de rayons X (a) des surfaces de fracture de MZ3Y (en bas) et M0,52Z2 (en haut) et spectre 
Raman de la surface de fracture de MZ3Y (b). Indexation des pics : m pour la phase monoclinique et q pour la phase 
quadratique. 
 
Les valeurs de dureté et de ténacité obtenues pour les céramiques MZ3Y et MZ3Y-d sont proches de 
celles communément déterminées pour une zircone yttriée à 3% mol. majoritairement stabilisée en phase 
quadratique [4]. La ténacité d’environ 9-10 MPa.m1/2 est supérieure à toutes les valeurs de ténacité rapportées 
pour les céramiques Z3Y (6,2 MPa.m1/2 au maximun) dans la littérature relative aux études menées sur les 
nanocomposites NTC-zircone ou NFC-Z3Y (Tableau II-3). Les contraintes à la rupture de MZ3Y et MZ3Y-d, 
autour de 700 MPa, sont néanmoins plus faibles que les 1200 MPa rapportés par Choi et al. [51] et que les 
1381 MPa mesurés par Ukai et al. [30] dans leur étude sur les nanocomposites MNTC-zircone. Elles sont tout 
de même nettement plus élevées que la valeur de référence de 257 MPa utilisée par Datye et al. [35].  
L’évolution des propriétés mécaniques en fonction de la teneur massique en carbone est présentée sur 
la figure II-22. Globalement, la dureté Vickers, la contrainte à la rupture et la ténacité diminuent avec 
l’augmentation de la teneur en carbone. Pour tous les échantillons (avec et sans NTC), la matrice est en totalité 
quadratique avec une taille moyenne de grains d’environ 100 nm. Tous les nanocomposites massifs ont une 
densité relative supérieure à 94%, les densités relatives les plus faibles correspondant aux teneurs en carbone 









































les plus élevées. La diminution des valeurs des propriétés mécaniques est donc corrélée non seulement à 




Figure II-22 : Dureté Vickers (a), contrainte à la rupture (b) et ténacité (c) en fonction de la teneur en carbone (Cn),  
à gauche pour les nanocomposites DNTC-Z3Y (a1, b1, c1, d1) et à droite pour les nanocomposites 8NTC-Z3Y (a2, b2, c2, d2).  












































































































Des gammes de valeurs similaires de dureté ont été observées dans la littérature. Cependant, à teneurs 
en carbone équivalentes, il semble que la perte de dureté soit plus brutale pour certains auteurs [18, 19, 31]. 
Datye et al. [35] maintiennent une dureté à 12,4 GPa pour un nanocomposite à 4,25 % mass. de MNTC. À 
teneurs en carbone proches, cette valeur est plus élevée que dans notre étude. Une meilleure dispersion des 
NTC et l’absence d’agglomérats du fait de la synthèse des poudres  par la voie in situ  pourraient expliquer la 
dureté plus élevée rapportée par ce groupe d’auteurs [35]. 
Zhou et al. [25] ont montré une augmentation de 14% de la contrainte à la rupture (de 871 MPa à 990 
MPa) avec l’ajout de 1% mass. de carbone sous forme de MNTC. Cependant, la cause principale pourrait être 
l’augmentation, en présence de NTC, de la proportion de la phase monoclinique induite sous contrainte au 
cours des essais. Aucune transformation de phase quadratique vers monoclinique n’ayant été détectée au cours 
de nos essais, il semble légitime de ne pas observer d’augmentation similaire de la contrainte à la rupture. 
Datye et al. [35] rapportent également une augmentation de la contrainte à la rupture (de 240 à 312 MPa) pour 
des nanocomposites MNTC-zircone avec des teneurs en carbone variant de 0 à 4,3% mass. Ils l’expliquent, 
d’une part, par la présence des NTC entrelacés autour des grains de zircone et, d’autre part, par la diminution 
de la taille de grains dans les nanocomposites, conséquence indirecte de l’ajout des NTC. En effet, les MNTC 
ont limité la croissance des grains au cours du frittage (dgrains(Z3Y) = 1 µm alors que dgrains(nanocomposite) =  
0,3 µm). Cette différence de taille de grains entre l’échantillon de référence et les nanocomposites n’étant pas 
observée dans notre cas, une telle augmentation de la contrainte à la rupture n’est pas attendue. Néanmoins, la 
valeur la plus élevée rapportée par Datye et al. (298 MPa pour l’ajout de 3,2 % mass. de MNTC) [35] est 
similaire à ce qui a été obtenu dans notre étude (333 MPa pour M4,5Z2 et 308 MPa pour M3,2Z8). La 
tendance globale de décroissance de la contrainte à la rupture avec l’augmentation de la teneur en NTC 
observée ici est similaire à celle obtenue par Ukai et al. [30].  
La diminution de la contrainte à la rupture avec l’augmentation de la teneur en carbone dans les 
échantillons peut être liée à un affaiblissement des joints de grains à cause de la présence des NTC à ce 
niveau, et/ou à l’insuffisance de transfert de charge de la matrice vers les NTC. Yamamoto et al. [83] ont 
montré que, dans le cas de nanocomposites NTC-alumine, la présence de NTC plutôt répartis en agglomérats 
au sein des échantillons massifs était équivalente à la présence de porosités de même volume. Dans le cas des 
céramiques, il a été montré qu’il existait une relation empirique entre la porosité et la contrainte à la rupture de 
type : 
σf =  σ0e
−bP          (EQII. 5) 
P étant la porosité relative, 𝜎0 la contrainte à la rupture en flexion lorsque P = 0 et b une constante qui 
représente la capacité de liaison entre les grains [84]. En effet, si b est grand, les forces cohésives entre les 
grains vont être faibles et la contrainte à la rupture va être très sensible à la porosité de l’échantillon [85]. La 
valeur de b dépend également de la forme des pores qui peut avoir un effet sur la contrainte à la rupture [85, 
86]. En effet, des pores dont la forme comporte des arrêtes aiguës vont conduire à de fortes concentrations de 
contraintes et donc diminuer les transferts de charge lors de sollicitations mécaniques [86]. Cette constante a 
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souvent été évaluée entre 2,1 et 7 mais des valeurs plus élevées sont également répertoriées dans la littérature 
[83-96], sans toutefois dépasser la valeur de 15,5 [90]. Duckworth [84] a ajusté les données expérimentales 
d’une zircone partiellement stabilisée avec 4,2% mass. de MgO, mesurées par Ryshkewitch [97], et a obtenu 
une constante b valant 7. Trostel [95] a également obtenu une valeur proche (6,4) pour une céramique zircone. 
L'évolution de la contrainte à la rupture en fonction de la porosité est présentée, en échelle semi-
logarithmique, sur la figure II-23. Dans le premier graphe (Figure II-23a), seule la porosité résiduelle des 
échantillons massifs est prise en compte. Dans le deuxième graphe (Figure II-23b), la porosité est calculée 
comme étant la somme de la porosité résiduelle et du volume occupé par les NTC.  
  
Figure II-23 : Relation entre la porosité et la contrainte à la rupture en flexion des nanocomposites NTC-Z3Y : en considérant 
P comme la porosité résiduelle (a), en considérant P comme la somme de la porosité résiduelle et du volume occupé par les 
NTC (b). Barres : écarts types. 
 
Les courbes obtenues montrent une relation approximativement linéaire entre la porosité et le 
logarithme de la contrainte à la rupture. Dans le cas où seules les porosités résiduelles de frittage sont prises en 
compte, toutes les données peuvent être approximées avec σ0 = 567 MPa et b = 19. La valeur de b est donc 
très élevée et très supérieure aux valeurs de la littérature. Cependant, si nous considérons les NTC comme des 
pores, les valeurs obtenues pour b (5 et 8 pour respectivement les DNTC et les 8NTC) sont proches de celle 
déterminée par Duckworth [84] et Trostel [95] pour le cas particulier de la zircone et des valeurs de la 
littérature pour les céramiques en général. Le modèle considérant les NTC comme des pores semble donc le 
plus adapté pour nos matériaux, signifiant que l’ajout de NTC au sein d’une matrice Z3Y serait équivalent à 
l’ajout de porosités dans un échantillon massif Z3Y. Cela semble également montrer que les transferts de 
charge entre la matrice et les NTC sont faibles au sein des nanocomposites. Pour les deux types de NTC, si les 
valeurs de σ0 sont assez proches (658 MPa pour les 8NTC-Z3Y et 705 MPa pour les DNTC-Z3Y), celles de b 
sont assez différentes (respectivement 8 et 5). Dans les cas des 8NTC, la plus grande valeur de b, signifiant 
une force cohésive entre les grains plus faible, pourrait être une conséquence de la distribution des 8NTC sous 
forme de tapis entre les grains de Z3Y, de plus en plus épais avec l’augmentation de la teneur en carbone dans 
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les échantillons. Le positionnement des 8NTC aux joints de grain limiterait considérablement leur cohésion et 
favoriserait le déchaussement des grains de zircone sous sollicitation de l’échantillon en traction ou en flexion. 
Dans les échantillons avec les DNTC, l’important pontage de fissure observé (ci-après, Figure II-24b) pourrait 
compenser partiellement l’effet défavorable à la cohésion des joints de grains, minimisant ainsi la perte de 
contrainte à la rupture avec l’augmentation de la teneur en carbone. 
Bien que la ténacité (SENB) des nanocomposites DNTC-Z3Y (Tableau II-11) diminue régulièrement 
avec l’augmentation de la teneur en carbone, les valeurs sont supérieures ou équivalentes à celles qui ont été 
mesurées par indentation pour des nanocomposites MNTC- ou SNTC-zircone [17-19, 21, 25, 28, 30-33, 41]. 
Les ténacités des nanocomposites M0,55Z8 et M1,0Z8 sont également supérieures, à teneurs en carbone 
équivalentes, à toutes les mesures par indentation rapportées dans la littérature. La valeur de 9,0 MPa.m1/2 
pour M0,55Z8 est aussi supérieure à 7,4 MPa.m1/2, valeur mesurée par essai SENB pour un nanocomposite 
avec 0,5% mass. de MNTC [11]. Par contre, à teneur plus élevée, les valeurs de ténacité de notre étude sont 
inférieures à celles déterminées par essai SENB par Mazaheri et al. [11]. Néanmoins, ces auteurs rapportent 
une proportion de phase monoclinique supérieure à 20% à la surface de leurs échantillons fracturés. Il est donc 
possible que leurs ténacités, plus élevées que les nôtres, soient dues à la transformation quadratique vers 
monoclinique induite sous contrainte, transformation qui ne s’est, a priori, pas produite dans nos échantillons. 
Il faut noter que ces auteurs n’ont pas précisé les conditions d’acquisition des diffractogrammes de rayons X 
et qu’ils n’ont pas non plus mentionné la proportion de phase monoclinique existante avant les tests 
mécaniques. De plus, leurs essais SENB ont été effectués sur des barreaux de dimension supérieure (section 
entre trois et quatre fois supérieure à celle de nos échantillons), ce qui leur facilite l’évaluation de la 
transformation de phase. Il est également envisageable que les MNTC choisis par ces auteurs et qui ont une 
longueur d’environ 20 µm (plus de 10 fois plus longs que les 8NTC) forment un réseau qui est physiquement 
mieux ancré mécaniquement entre les grains de Z3Y que les 8NTC. 
Pour créer des fissures en surface des nanocomposites, des tests d’indentation sous forte charge (2 kg 
pendant 60 secondes) ont été réalisés avec le microduromètre utilisé pour les essais mécaniques. Les images 
de MEB de ces fissures sont reportées dans la figure II-24 pour les échantillons M1,7Z2 et M1,7Z8. Pour 
M1,7Z2, d’importants pontages de fissure sont observés à certains endroits (Figures II-24a). Un grandissement 
plus important (Figure II24b) permet de révéler des DNTC (plutôt en faisceaux) tendus entre les deux bords 
des fissures et également des DNTC qui se sont rompus sous l’effet de la sollicitation mécanique imposée 
(flèches vertes). Dans les parties de la fissure où aucun pontage n’est observé  (en dehors du carré rouge de la 
Figure II-24a) : 
- soit il y a une absence de DNTC liée à des hétérogénéités locales de dispersion, 
- soit les DNTC se sont rompus au ras des grains de Z3Y au moment de la propagation de la fissure et ils 
ne sont donc pas visibles sur les images de MEB, 
- soit ils sont présents dans la fissure mais n’ont pas été contrastés au moment de l’acquisition d’image 
car trop éloignés de la surface polie. 
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Une certaine inhomogénéité de comportement, au niveau microscopique, face à la propagation de la fissure 
dans le matériau est ainsi mise en évidence. Elle pourrait être corrélée à l’endommagement inégal des DNTC 
au sein des échantillons massifs détecté par spectroscopie Raman (cf. II.5.2). Si, de plus, les NTC positionnés 
aux joints de grains affaiblissent considérablement l’interface entre deux grains de zircone, cela permettrait 
d’expliquer les valeurs plus faibles des propriétés mécaniques.  
  
  
Figure II-24 : Images de MEB des fissures faites par indentation Vickers avec une forte charge (2kg) de nanocomposites  
à 1,7 % mass. de carbone sous forme de DNTC (a,b) ou de 8NTC (c, d). 
 
Pour le nanocomposite M1,7Z8, des 8NTC sont observés dans la plupart des fissures. Quelques-uns 
seulement la pontent (Figure II-24c) mais la plupart présentent une extrémité pendante (flèches vertes, Figure 
II24-d), contrairement aux DNTC. Plusieurs hypothèses sont envisageables : 
- soit ceux-ci se sont rompus au cours de la propagation de la fissure, 
- soit ils se sont déchaussés complètement de leur logement car leur extrémité était proche du passage de 
la fissure, 
- soit ils étaient positionnés entre les grains de Z3Y entre lesquels la fissure s’est propagée. Dans ce cas, 
soit ils sont restés allongés sur les grains, soit ils ont pu se déplier dans la surface béante s’ils étaient 







La faible longueur des 8NTC semble avoir favorisé leur dispersion puisqu’ils sont imagés tout le long de la 
fissure. Mais ils sont vraisemblablement trop courts, dans de nombreux cas, pour bien s’ancrer entre les grains 
de zircone, comme peuvent le faire les DNTC qui sont beaucoup plus longs. Ainsi, que ce soit au sein d’une 
matrice alumine ou d’une matrice zircone, la faible longueur des 8NTC semble pénaliser le renforcement 
mécanique des nanocomposites. De plus, l’absence de renforcement pourrait également être due à la faible 
cohésion des joints de grains et éventuellement à de faibles liaisons interfaciales entre les 8NTC et la matrice. 
L’image de MEB de la figure II-19, où l’arrachement d’un paquet de grains au cours de la rupture met en 
évidence la présence d’un tapis de NTC recouvrant les grains de Z3Y, semble également soutenir ces 
hypothèses pour les fortes teneurs en NTC. Une analyse plus fine par MET-HR, comme elle a été effectuée 
par certains auteurs [20, 58], permettrait également de confirmer cette hypothèse. 
De façon similaire aux résultats de la littérature [18, 19, 21, 28, 33], du pontage de fissure est observé 
au niveau microscopique mais à l’échelle macroscopique, les valeurs des propriétés mécaniques, ne sont pas 
augmentées. Néanmoins, la chute des propriétés mécaniques est un peu moins marquée pour les échantillons 
DNTC-Z3Y que pour les 8NTC-Z3Y à teneurs en carbone équivalentes. Le pontage observé dans les 
échantillons avec les DNTC, semblant relativement tenace car comptant de nombreux DNTC, est irrégulier 
mais contribue probablement à répartir une partie des charges. Il est possible que les DNTC, de par leur 
grande longueur et leur répartition en faisceaux très tortueux, aient pu mieux s’entrelacer avec les grains de 
Z3Y dans la poudre que les 8NTC. Puis, de par leur grande flexibilité, ils ont pu former un réseau de DNTC 
bien ancrés mécaniquement entre les grains de la matrice au cours du frittage. Pour les deux types de NTC, il 
est également possible que la fonctionnalisation suivi du cycle de frittage les ait fragilisés, comme cela a été 
mis en évidence avec la matrice alumine (cf. I.5). Ils résisteraient alors moins à des sollicitations en traction et 
donc se rompraient plus facilement au moment de la propagation de la fissure. Ainsi, le peu d’énergie dissipée 
dans cette rupture ne limiterait que très peu la propagation de la fissure. 
 
La sollicitation mécanique des nanocomposites NTC-zircone ne semble pas engendrer de 
transformation de phase quadratique vers monoclinique au sein des matériaux et donc de renforcement 
lié à cette transformation. L’ajout de DNTC ou de 8NTC (MNTC) dans une matrice Z3Y entraîne une 
diminution des valeurs de dureté, de contrainte à la rupture et de ténacité qui s’accentue avec 
l’augmentation de la quantité de NTC. Cela pourrait être dû à : 
- une densité relative trop faible des échantillons pour les fortes teneurs en carbone, 
- une cohésion des joints de grains trop faible, avec des NTC localisés à cet endroit qui auraient un 
comportement similaire à celui de porosités plutôt qu’à celui d’agents de renfort,  
- l’endommagement des NTC aux cours du frittage, notamment des DNTC, 
- les faibles longueurs pour les 8NTC,  
- la fonctionnalisation covalente.  
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Des augmentations de la contrainte à la rupture, de la dureté et de la ténacité seraient cependant 
envisageables, en particulier en diminuant l’endommagement des NTC (et surtout des DNTC) au cours 
du frittage et en augmentant la densité relative des échantillons massifs. Les pontages de fissure par les 
NTC, observés localement dans les nanocomposites NTC-zircone pourraient alors devenir 
prépondérants et conduire à un renforcement au niveau macroscopique de la zircone. Néanmoins, les 
propriétés mécaniques des nanocomposites peuvent actuellement être maintenues égales à celles de la 
matrice zircone en limitant l’incorporation de NTC à de faibles teneurs. Par la suite, il pourra être 
intéressant d’effectuer des analyses plus poussées (spectroscopie Raman dans d’autres conditions 
expérimentales, DRX en incidence rasante) pour mettre en évidence la présence ou l’absence de phase 
monoclinique aux abords des fractures des nanocomposites en vue de discriminer les effets des NTC de 
celles d’une éventuelle transformation de phase induite sous contraintes sur les propriétés mécaniques 
d’une zircone yttriée à 3% mol.  
II.6.3 Propriétés tribologiques des nanocomposites NTC-zircone 
Des améliorations considérables des propriétés mécaniques de la zircone par ajout de NTC semblent 
difficiles à obtenir (cf. II.2.3.2 et tableau II-11). Par contre, très peu de travaux concernant les propriétés 
tribologiques de matériaux nanocomposites NFC- ou NTC-zircone ont été réalisés jusqu’ici (cf. II.2.3.2.f). Il a 
été montré que l’ajout de NFC dans une matrice Z3Y conduit à une diminution du coefficient de frottement et 
de l’usure [22]. De tels effets ont déjà été rapportés lors de l’ajout de NTC dans d’autres céramiques telles que 
l’alumine ou le nitrure de silicium [24] mais jamais de diminution du coefficient de frottement n’a été 
rapportée pour la zircone. Les résultats de la littérature semblant prometteurs, nous avons étudié le 
comportement en frottement de nos échantillons NTC-zircone face à deux antagonistes différents (acier 
100C6 et alumine). 
II.6.3.1 État de surface 
Le type de NTC, la teneur en carbone, la température de frittage, la densité relative et la dureté des 
échantillons sélectionnés pour les essais tribologiques sont rapportés dans le tableau II-12. Les différents 
paramètres de rugosité (écart moyen arithmétique du profil et profondeur de creux du profil) déterminés par 








Tableau II-12 : Caractéristiques des nanocomposites NTC-Z3Y utilisés pour les essais tribologiques : teneur en carbone (Cn), 
température de frittage (Tfrittage), densité relative (drelative), dureté (HV) et paramètres de rugosité des nanocomposites  
(Ra : écart moyen arithmétique du profil,  PVmax : profondeur maximale de creux du profil). 
Échantillon NTC Cn (% mass.) Tfrittage (°C) drelative (%) HV (GPa) Ra (µm) PVmax (µm) 
        
MZ3Y - 0 1200 98 14,3 ± 0,3 0,01 ± 0,01 2,5 
        
        
M0,52Z2 
DNTC 
0,52 1200 100 13,8 ± 0,6 - - 
M1,2Z2 1,2 1200 100 12,3 ± 0,8 - - 
M1,7Z2 1,7 1200 99 11,7 ± 0,1 0,05 ± 0,03 1,8 
M4,5Z2 4,5 1200 98 10,0 ±  2,8 0,07 ± 0,01 3,5 
M6,3Z2 6,3 1350 96 9,5 ± 0,7 0,06 ± 0,01 4,7 
        
        
M0,55Z8 
8NTC 
0,55 1200 100 13,7 ± 0,7 - - 
M1,0Z8 1,0 1200 99 12,9 ± 1,1 - - 
M1,7Z8 1,7 1250 98 11,4 ± 0,1 0,03 ± 0,02 2,0 
M3,2Z8 3,2 1250 97 10,1 ± 1,6 0,02 ± 0,01 2,3 
M5,2Z8 5,2 1300 94 10,1 ± 1,0 0,11 ± 0,01 4,8 
        
  
La rugosité arithmétique (Ra) des nanocomposites est plus élevée que celle de la céramique MZ3Y. 
Les échantillons contenant le plus de NTC (M6,3Z2 et M5,2Z8) présentent les écarts pic-vallée (PVmax) les 
plus élevés, respectivement 4,7 µm et 4,8 µm. Les images de MEB de ces échantillons ont montré des NTC 
situés aux joints de grains en quantité parfois importante (Figures II-18 et II-19e) et pouvant former des tapis 
d’une épaisseur maximale de quelques nanomètres, diminuant la cohésion des joints de grains. La 
conséquence en est l’arrachement facilité des grains de matrice au polissage, menant ainsi à des anfractuosités 
difficilement évitables. C’est vraisemblablement également pour cette raison que la rugosité arithmétique de 
M5,2Z8 (Ra = 0,11 µm) est beaucoup plus élevée que celle des autres nanocomposites. Sa densité relative est 
également plus faible (94%) que celles des autres échantillons. Au polissage, il est donc possible d’ouvrir plus 
de porosités fermées et donc de conduire à une surface plus rugueuse que pour les autres nanocomposites. 
Cependant, pour tous les échantillons, les paramètres de rugosité restent faibles et maîtrisés car la rugosité 
arithmétique est inférieure ou égale à 0,1 µm et la profondeur des creux est inférieure à 5 µm. 
II.6.3.2 Essais tribologiques 
Les essais de tribologie ont été préparés et réalisés selon le protocole de l’annexe XII. Le tribomètre a 
été utilisé en mode linéaire avec un mouvement alternatif et une vitesse de déplacement de 5 cm.s-1. La  
demi-amplitude a été fixée à 5 mm et la longueur totale glissée à 40 m. Tous les essais ont été réalisés à 
température ambiante avec un taux d’humidité compris entre 30 et 60% et sans aucune lubrification 
extérieure. Deux types de billes antagonistes ont été utilisés lors de nos essais de manière à observer les 
comportements de nos matériaux en fonction de la nature du frotteur : soit une bille d’acier 100C6, 
communément utilisé pour le roulement, de dureté Vickers 8 GPa, soit une bille d’alumine de dureté Vickers 
16,2 GPa. Le diamètre des deux billes est de 6 mm. Les charges appliquées ont été de 1 et 5 N pour la bille 
d’acier et de 5 et 10 N pour la bille d’alumine. 
II.6.3.3 Conditions du contact   
Bien qu’au cours des essais tribologiques les hypothèses de la théorie de Hertz (matériaux homogènes, 
isotropes et semi-infinis, surfaces continues et non conformes, déformations purement élastiques et très faibles 
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par rapport au rayon de courbure des matériaux, corps statiques) ne soient pas respectées, cette théorie permet 
de calculer les pressions au contact et la taille de la zone de déformation élastique à l’instant initial, ce qui 
permet de comparer les tests entre eux. Dans les conditions expérimentales citées ci-dessus, le rayon (a) de la 
surface de contact et la pression maximale de contact (Pmax) pour une configuration bille/plan peuvent être 
déterminés par les équations EQII.6 et EQII.7 :   

















        (EQII. 6) 






         (EQII. 7) 
avec E* le module d’Young équivalent (MPa), νi et Ei le coefficient de Poisson et le module d’Young 
(respectivement, sans unité et MPa) de l’élément i (1 : bille, 2 : échantillon), R le rayon de la bille (mm) et F la 
charge appliquée (N). Les valeurs de E et de ν pour les billes sont celles utilisées par Guiderdoni et al. [98].  
Pour les nanocomposites NTC-Z3Y, nous avons considéré que le module d’Young et le coefficient de Poisson 
sont identiques à ceux de Z3Y, les valeurs utilisées étant déterminées par Sakaguchi et al. [99] (Tableau  
II-13).  
Tableau II-13 : Module d’Young (E) et coefficient de Poisson (ν) des différents antagonistes. 
Antagoniste E (GPa) ν 
   
Bille d’acier 200 0,33 
Bille d’alumine 390 0,27 
Nanocomposites NTC-Z3Y 212 0,31 
   
 
Les valeurs de a et de Pmax (Tableau II-14) augmentent avec l’augmentation de la charge, en particulier 
elles sont quasiment doublées avec la bille d’acier. 
Tableau II-14 : Antagoniste et charge (F) utilisées pour un essai, rayon de la surface de contact (a),  
pression maximale de Hertz (Pmax). 
Antagoniste F (N) a (µm) Pmax (MPa) 
    
Bille d’acier 
1 27 656 
5 46 1122 
    
Bille d’alumine 
5 42 1346 
10 53 1696 
    
 
Un modèle de déformation radiale pour des SNTC soumis à des pressions hydrostatiques a été 
développé et confirmé expérimentalement [100-102] : au-delà d’une certaine pression, la section du SNTC 
s’ovalise puis au-delà d’une pression plus forte, la section passe de ovale à une forme de « cacahuète » avec 
des déformations permanentes avant de totalement s’effondrer. Ces pressions sont proportionnelles à d-3, avec 
d le diamètre du SNTC. Dans le cas des DNTC, grâce au soutien apporté par la paroi interne, les valeurs des 
pressions de déformation sont plus élevées. En effet, à partir d’une pression P1, la paroi externe du DNTC 
s’ovalise, puis, au-delà d’une pression P2, la paroi interne commence également à se déformer, et enfin, au-
delà d’une pression P3, des déformations irréversibles apparaissent. Caillier et al. [103] estiment pour des 
DNTC individuels de diamètre 4 nm des pressions P1 et P2 de, respectivement, 80 et 450 MPa. Leurs tests ont 
 179 
 
été réalisés jusqu’à une pression de 1 GPa sans que les DNTC soient déformés irréversiblement. Aguiar et al. 
[104] ont enregistré pour des faisceaux de DNTC de diamètre externe moyen égal à 1,55 nm, des pressions de 
déformation permanente de la paroi externe d’environ 21 GPa et de la paroi interne de 25 GPa. Les diamètres 
des DNTC utilisés dans notre étude sont compris entre 1 et 3 nm [105]. On peut donc penser que ces DNTC 
ont des pressions d’ovalisation supérieures à 80 et 450 MPa pour, respectivement les parois internes et 
externes, et une pression d’effondrement comprise entre 1 et 25 GPa. Les pressions maximales de Hertz 
précédemment calculées dans le cadre de nos essais sont supérieures à P1, voire P2, et certainement inférieures 
à P3. Il est donc très probable que les DNTC soient déformés au cours des essais mais non détruits, s’ils sont 
soumis à des contraintes de compression. 
Cependant, à cause du mouvement au cours des tests tribologiques, les NTC sont également soumis à 
des contraintes de cisaillement. Celle au contact peut être estimée par l’équation EQII.8 : 






           (EQII. 8) 
avec Ff la force de frottement tangentiel (N), µ le coefficient de frottement et A la surface de contact (mm²) 
calculée avec le rayon a (EQII.6). Si on utilise pour le calcul µ = 0,5, d’après les résultats de Hvizdoš et al. 
[22] pour un essai entre une bille d’alumine et un échantillon Z3Y avec une charge de 5 N,  vaut 451 MPa. 
Cependant, au cours de l’essai, la surface de contact augmente et donc la contrainte de cisaillement diminue. 
À partir de la résistance moyenne en traction de fibres de faisceaux de DNTC alignés, Li et al. [106] ont 
déduit que la résistance moyenne d’un faisceau individuel est égale à 6 GPa. Une valeur approchée de la 
limite élastique de cisaillement serait égale à la moitié de cette valeur, soit 3 GPa et donc très supérieure à . 
De plus, la résistance au cisaillement entre les parois de DNTC a été évaluée entre 2 et 215 MPa [107]. Ces 
dernières valeurs sont proches de la contrainte de cisaillement  Il est donc possible que des DNTC soient 
cisaillés au cours du contact mais comme  diminue au cours de l’essai, il est peu probable que le cisaillement 
des DNTC et le découpage qui pourrait en résulter soit un mécanisme prépondérant à la contribution des 
DNTC à un 3ème corps qui pourrait lubrifier le contact. Des travaux de l’équipe ont montré que pour un couple 
acier/DNTC-Cu, lors d’un test avec une charge de 5 N, les DNTC conservaient leur forme tubulaire dans le 
contact et que leur déformation pouvait mener à une diminution du coefficient de frottement d’un facteur 3-4 
et du taux d’usure d’un facteur 10-20 [108]. Il faut noter que nous utilisons un autre lot de DNTC synthétisé 
de la même façon. 
Dans le cas de MNTC, la résistance au cisaillement entre les parois a été évaluée inférieure à  
0,05 MPa [109]. Elle est donc beaucoup plus faible que celle des DNTC. La comparaison à  laisse penser que 
d’importants déplacements des parois existent en particulier lorsqu’il y a mouvement dans le contact. De plus, 
de nombreux défauts des parois existent pour les 8NTC (cf. I.4.2.1), MNTC utilisés dans cette étude. Il est 
donc possible que leurs parois puissent être exfoliées et mener à leur fragilisation, puis éventuellement à leur 
découpage. Les débris carbonés produits seraient susceptibles de lubrifier le contact entre la bille et la 
céramique en formant un 3ème corps ou en s’incorporant dans un 3ème corps constitué d’autres débris d’usure.  
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II.6.3.4 Résultats des essais avec un antagoniste en acier 
II.6.3.4.a Coefficients de frottement des couples acier/NTC-zircone 
L’évolution du coefficient de frottement entre les échantillons NTC-Z3Y et une bille d’acier en 
fonction de la distance parcourue est présentée sur la figure II-25.  
  
  
Figure II-25 : Coefficient de frottement en fonction de la distance parcourue pour les couples acier/DNTC-Z3Y (a) et 
acier/8NTC-Z3Y (b) pour des essais avec une charge de 1 N (a1, b1) et de 5 N (a2, b2).  
Légende : teneur en carbone dans l’échantillon (% mass.). 
 
La plupart des courbes sont très bruitées montrant des instabilités du système. Ce bruit peut également 
être lié à une forte usure de la bille car elle est moins dure que les échantillons. Les fortes variations de bruit 
s’accompagnent généralement de crissements au cours de l’essai. Lorsque la teneur en carbone est augmentée, 
le bruit diminue pour les nanocomposites DNTC-Z3Y avec des charges de 1 et de 5 N (Figures II-25a1 et 
II-25a2), et pour les 8NTC-Z3Y avec une charge de 1 N, l’échantillon M5,2Z8 étant mis à part (Figures 
II-25b1 et II-25b2). L’échantillon M5,2Z8 est un peu particulier car il fait apparaitre une phase 
d’accommodation, également appelée rodage, au cours de laquelle il y a une augmentation puis une 











































































































































et II-25b2). Après cette première phase, l’évolution du coefficient de frottement en fonction du temps est 
légèrement bruitée et la valeur du coefficient de frottement est assez élevée.  
Les coefficients de frottement moyens ont été calculés à partir des valeurs obtenues sur les derniers 
0,5 m des essais. Leur évolution en fonction de la teneur en carbone est reportée sur la figure II-26. Les 
courbes peuvent être divisées en deux zones :  
- la zone I de 0 à 2% mass. de carbone, 
- la zone II de 2 à 7% mass. de carbone. 
  
Figure II-26 : Coefficient de frottement en fonction de la teneur en carbone (Cn)  
des couples acier/DNTC-Z3Y (a) et acier/8NTC-Z3Y (b). 
 
Dans la zone I, les coefficients de frottement moyens suivent des tendances similaires lors des essais 
avec des échantillons DNTC-Z3Y et 8NTC-Z3Y. Lors d’un essai avec une charge de 1 N, le coefficient de 
frottement diminue avec l’augmentation de la teneur en carbone alors qu’avec une charge de 5 N, il est à peu 
près équivalent à celui du couple acier/MZ3Y. Dans la zone II, les coefficients de frottement sont différents en 
fonction du type de NTC utilisé. Cependant, on constate qu’à teneur en carbone et type de NTC fixés, les 
coefficients de frottement ne dépendent quasiment plus de la charge. Pour les essais bille acier et 
nanocomposites M4,5Z2 ou M6,3Z2, le coefficient de frottement vaut environ 0,2 pour les deux charges 
(Figure II-26a) et ne dépend plus de la teneur en carbone dans l’échantillon. La valeur obtenue est presque 3 
fois plus faible que celle du couple acier/MZ3Y. Pour le couple acier/M3,2Z8, le coefficient de frottement 
obtenu après 40 m est compris entre 0,2 et 0,3 pour des charges de 1 et 5 N (Figure II-26b). Il y a donc 
également une diminution d’un facteur 2 par rapport à celui du couple acier/MZ3Y. Cependant, pour le couple 
acier/M5,2Z8, le coefficient de frottement est d’environ 0,6 pour les deux charges. Il est donc légèrement 
supérieur à celui du couple acier/MZ3Y. Or les essais avec le nanocomposite M5,2Z8 ont été réalisés à un 
taux d’humidité de 60% alors que tous les autres tests tribologiques des échantillons 8NTC-Z3Y ont été 
effectués avec une humidité ambiante d’environ 30%. L’apport d’humidité peut parfois lubrifier le contact et 
donc mener à une diminution du coefficient de frottement, mais il peut également engendrer d’autres 




























































conduire à une modification du coefficient de frottement. Il est possible qu’un phénomène de ce type se soit 
produit. 
II.6.3.4.b Usure de la bille 
Après chaque essai, des observations en microscopie optique (Annexe VI) de la bille mettent en 
évidence un méplat à sa surface. Sur la figure II-27, on peut ainsi les observer après des essais avec les 
échantillons MZ3Y et M1,2Z2 sous une charge de 5 N.  
  
Figure II-27 : Images de microscopie optique de la bille d’acier après un essai avec MZ3Y (a) ou M1,2Z2 (b)  
et une charge de 5 N. 
 
Chaque méplat correspond à la surface de contact en fin d’essai entre la bille et l’échantillon. Il est 
également significatif de l’usure de la bille. Nous utiliserons donc la largeur du méplat, aussi appelée largeur 
de la trace sur la bille, comme un indicateur de l’usure de celle-ci. Son évolution en fonction de la teneur en 
carbone est présentée sur la figure II-28. Les largeurs de trace sur la bille sont toutes plus élevées pour une 
charge de 5 N que pour une charge de 1 N. Cette tendance est comparable à celle déterminée par la théorie de 
Hertz, dans le domaine des déformations élastiques, qui montre que la surface de contact augmente avec la 
charge appliquée (Tableau II-14). La largeur observée sur la bille en fin d’essai, correspondant aux 






Figure II-28 : Largeur de la trace sur la bille d’acier après un essai avec des nanocomposites DNTC-Z3Y (a) et 8NTC-Z3Y (b) 
en fonction de la teneur en carbone (Cn). 
 
Après des essais face à des nanocomposites DNTC-Z3Y, les largeurs de trace sur la bille pour une 
charge de 1 N sont d’environ 100 µm, quelle que soit la teneur en carbone (Figure II-28a). Par contre, pour 
une charge de 5 N, deux types de comportement sont observés pour les couples acier/MxZ2. Pour les couples 
dont la teneur en carbone de l’échantillon testé est inférieure à 2% mass., la largeur de trace sur la bille est 
d’environ 400 µm et donc similaire à celle de la bille du couple acier/MZ3Y. Par contre pour les couples 
acier/M4,5Z2 et acier/M6,3Z2, la largeur de la trace sur la bille après essai est inférieure à 200 µm. L’usure de 
la bille est alors deux fois plus faible que pour un couple acier/MZ3Y. Cette diminution d’usure coïncide avec 
des coefficients de frottement plus faibles et similaires pour les couples acier/M4,5Z2 et acier/M6,3Z2. La 
dureté des nanocomposites DNTC-Z3Y diminue avec l’augmentation de la teneur en carbone (Tableau II-12). 
L’écart entre la dureté de la bille (8 GPa) et la dureté des nanocomposites diminue donc également. Le contact 
devient ainsi moins agressif entre ces deux entités conduisant ainsi à une diminution de l’usure de la bille avec 
une charge de 5 N. 
Après des essais pour les couples acier/8NTC-Z3Y, les largeurs de trace sur la bille sont 
approximativement constantes avec l’augmentation de la teneur en carbone jusqu’à 3,2% mass., et 
comparables à celles du couple acier/MZ3Y (Figure II-28b). Elles sont d’environ 100 et 400 µm après des 
essais avec des charges de, respectivement, 1 et 5 N. Ces valeurs sont similaires à celles rapportées au 
paragraphe précédent pour des couples acier/MxZ2 avec x inférieur à 2. La largeur de la trace sur la bille après 
un essai avec M5,2Z8 est considérablement plus élevée (400 et 700 µm pour, respectivement, 1 et 5 N), 
correspondant à une usure plus importante de la bille. Nous avons observé précédemment que les coefficients 
de frottement moyens des essais acier/M5,2Z8 étaient beaucoup plus élevés que les autres. Il a été proposé que 
de la corrosion superficielle de la bille d’acier ait lieu au cours de l’essai car l’humidité ambiante était assez 
élevée. Si un tel phénomène a effectivement lieu, l’usure de la bille a pu être accentuée, ce qui a conduit à une 














































II.6.3.4.c Étude de M5,2Z8 après un essai avec une bille d’acier 
Pour conforter l’hypothèse précédente, nous avons observé la trace sur le nanocomposite M5,2Z8 et 
comparé celle-ci à celles laissées sur MZ3Y et M3,2Z8 (Figure II-29).  
 
Figure II-29 : Images de microscopie optique des traces sur les échantillons après un essai avec une bille d’acier et une charge 
de 5 N : MZ3Y (a), M3,2Z8 (b) et M5,2Z8 (c). Même échelle pour les trois traces. 
 
Nous observons des différences bien marquées entre les trois échantillons. En accord avec les 
paramètres de rugosité présentés précédemment (Tableau II-12), la surface la plus lisse est celle de MZ3Y 
(Figure II-29a). À la surface des trois échantillons, des débris sont visibles sur les bords et à l'extrémité des 
traces. Ceux à la surface de MZ3Y sont de couleur orangée et donc sont probablement composés d’oxydes de 
fer(III). Les débris sur les nanocomposites sont de couleur noire. Il est donc possible qu’ils contiennent des 
8NTC ou du carbone provenant des 8NTC. Pour M3,2Z8, on observe également beaucoup de débris dans la 
trace (Figure II-29b). Cet aspect sera approfondi dans le paragraphe II.6.3.4.d. La quantité de débris en bout 
de trace la plus importante correspond au nanocomposite M5,2Z8 (Figure II-29c). À sa surface, la trace 
présente localement un aspect brillant caractéristique d'une substance métallique, qui pourrait provenir d’une 
usure adhésive importante avec transfert de la bille d’acier vers l’échantillon. En effet, lorsque le profil est 









Figure II-30 : Profil de la trace sur M5,2Z8 après un essai avec une bille d’acier et une charge de 5 N. 
 
Les surfaces avec les traces d’essais tribologiques ont été analysées par DRX. Aucun autre pic que 
ceux de la zircone quadratique n’a été identifié. Un montage en incidence rasante permettrait de mieux 
analyser la surface après essai tribologique et de mettre en évidence des phases non détectables dans les 
conditions classiques de DRX. Les traces ont également été caractérisées par spectroscopie Raman. Au fond 
de la trace à la surface de M5,2Z8, les surépaisseurs observées présentent essentiellement deux couleurs : gris 
métallique et orangé. Le spectre réalisé sur les surépaisseurs grises n’a donné aucune indication significative 
sur la composition. L’acquisition de spectres sur les surépaisseurs majoritairement de couleur orangée a mis 
en évidence de l’hématite -Fe2O3 (Figure II-31). En effet, les pics à 225, 292, 409, 498, 611 et 656 cm-1 du 
spectre de la figure II-31 en sont caractéristiques d’après Müller et al. [110]. On peut émettre l’hypothèse que 
le fer provenant de l’acier de la bille a pu se déposer sur l’échantillon par transfert adhésif et en partie 
s’oxyder pendant l'essai à humidité relativement importante. Le nouveau contact, qui s’établit petit à petit, est 
entre la bille et les surépaisseurs métalliques transférées, oxydées ou non. 
 
Figure II-31 : Spectre Raman des dépôts de couleur orangé dans la trace de M5,2Z8 après un essai avec une bille d’acier et une 
charge de  5 N.  : hématite. 
 
À la fin des essais, il a également été observé un dépôt, en partie orangé, ayant fortement adhéré à la 
bille car résistant au nettoyage à un chiffon humidifié à l’éthanol (Figure II-32). 















Figure II-32 : Image de microscopie optique de la bille d’acier nettoyée à l’éthanol après un essai avec M5,2Z8  
et une charge de 5 N. 
 
Ces observations et analyses mettent en avant une forte usure adhésive pour le couple acier/M5,2Z8 
avec transfert de la bille vers l’échantillon, oxydation et re-transfert de l’échantillon vers la bille. La présence 
de transfert métallique sur le plan nanocomposite a également pu favoriser le grippage, ce qui pourrait 
expliquer le coefficient de frottement élevé enregistré pour cet essai.  
II.6.3.4.d Analyse du carbone et discussion 
La surface et le fond de la trace des échantillons DNTC-Z3Y et 8NTC-Z3Y à plus fortes teneurs en 
carbone ont été analysés par spectroscopie Raman. À chaque fois, un signal correspondant à du carbone est 
apparu. Les rapports ID/IG calculés à partir des spectres (non présentés) sont reportés dans le tableau II-15.    
Tableau II-15 : Rapport ID/IG de la surface, des traces et des dépôts à la surface des traces  
après des essais avec une bille d’acier. 
Échantillon Surface 
1 N  5N 
Fond de la trace  Fond de la trace Dépôt 
      
M4,5Z2 0,97 -  0,59 0,57 
M6,3Z2 1,18 -  1,24 - 
   
 
  
M3,2Z8 1,83 1,66  1,91 1,84 
M5,2Z8 1,94 1,92  1,92 2,14 




De manière générale, aucune importante augmentation du rapport ID/IG, caractéristique d'un 
endommagement des NTC dans la trace, n’a été observée. Pour le nanocomposite M4,5Z2, la diminution de 
ID/IG a, a priori, peu de sens et pourrait plutôt refléter l’hétérogénéité de la qualité des DNTC au sein du 
matériau dense, déjà mise en évidence lors de la caractérisation des échantillons massifs (cf. II.5.2). De plus, 
dans nos conditions, il est difficile de connaître le volume sondé. Il est donc possible que le signal soit la 
somme de celui du carbone localisé en surface de la trace et également celui du carbone situé dans le volume, 
sous la trace. La profondeur de pénétration étant proportionnelle à la longueur d’onde d’excitation, nous 
pourrions utiliser un laser de plus faible longueur d’onde pour limiter le volume de matière sondé. Des essais 
sur des distances de glissement plus longues, ou à plus forte charge, pourraient également être intéressants 
pour produire une quantité importante de débris qui pourraient être collectés. 
 187 
 
Comme indiqué au paragraphe II.6.3.4.c, l’image en microscopie optique de la trace sur M3,2Z8 après 
un essai avec une charge de 5 N (Figure II-29), révèle un film de dépôts noirs, qui pourraient être composés, 
en partie, de 8NTC ou de carbone provenant des 8NTC. Pour confirmer cette hypothèse des observations en 
MEB ont été réalisées (Figure II-33). Sur les échantillons MZ3Y et M3,2Z8, des dépôts sont observables de 
part et d’autre de la trace (Figures II-33a et II-33-c). La distance entre les bords de ceux-ci représente la 
largeur du contact au cours de l’essai. Les largeurs de trace sur les deux types d’échantillons sont identiques et 
correspondent bien aux largeurs relevées sur les billes et reportées en figure II-28 (environ 400 µm). Sur les 
images de MEB en mode électrons rétrodiffusés et contraste de composition (Figure II-33b et II-33d), ces 
dépôt extérieurs à la trace apparaissent plus sombres que la surface des échantillons, ce qui met en évidence la 
présence de composés plus « légers » que celui-ci. Pour MZ3Y, ils ne peuvent donc pas être composés d’acier 
mais il s’agit plutôt d’oxydes de fer tel que de l’hématite, ce qui concorde avec les dépôts orangés observés 
autour de la trace sur l’échantillon MZ3Y (Figure II-29). Au niveau de la partie centrale de la trace, seules 
deux très fines stries parallèles à la direction de l’essai sont identifiables montrant que l’usure de la zircone est 
très faible (Figure II-33a). Au contraire, sur M3,2Z8, la partie centrale de la trace a une topographie (Figure II-
33c) particulière et une composition (Figure II-33d) différente de l’échantillon. La couleur plus sombre des 
dépôts et débris permet de conclure qu’ils sont vraisemblablement composés d’un mélange d’oxyde de fer et 
de carbone. Le profil de la trace déterminée par interférométrie en lumière blanche montre qu’il existe une 
surépaisseur pouvant atteindre 0,3 µm (Figure II-33f). Au centre de la trace, un dépôt s’est formé à la surface 
de l’échantillon. Au cours de l’essai, il y aurait donc eu formation d’un 3ème corps, modifiant le contact. Une 
image de MEB à fort grandissement des surépaisseurs (Figure II-33e) révèle la présence de grains d’environ 
100 nm et de NTC clairement identifiables (flèches bleues). Ils sont parfois assez courts car ils ont pu être 
coupés au cours du frottement. Les grains pourraient être composés aussi bien de grains de Z3Y qui ont été 
arrachés que de composés contenant l’élément fer (acier ou oxyde de fer) provenant de la bille ou de débris de 
carbone provenant de la dégradation des NTC. Mais, au vu des conclusions précédentes provenant de 
l’analyse de l’image en contraste de composition (Figure II-33d), il semble que ces grains soient 
majoritairement composés d’oxydes de fer et de carbone. La possibilité théorique de retrouver des NTC ou 
des résidus, mentionnée précédemment au paragraphe II.6.3.3, est donc confirmé. Pour le couple 
acier/M3,2Z8, le coefficient de frottement moyen est environ deux fois plus faible que pour le couple 
acier/MZ3Y. Ces surépaisseurs, formant ainsi un film, composé en partie de NTC, pourraient donc lubrifier le 
contact. Des effets de lubrification générés par l’ajout de NTC dans le contact ont déjà été rapportés [49]. 
Cependant, il semble nécessaire que, pour que la création d’un tel film lubrifiant ait lieu, une quantité 
suffisante de NTC soit présente dans l’échantillon. En effet, lors d’un essai avec une charge de 5 N, les 







Figure II-33 : Images de MEB des traces après un essai avec une bille d’acier et une charge de 5 N : sur MZ3Y (a, b) et sur 
M3,2Z8 (c, d, e), et profil de la trace sur M3,2Z8 (f). 
 
Pour un essai avec une charge de 1 N, les traces sont très peu marquées sur les échantillons MxZ8 
avec x valant 0, 0,55, 1,01, 1,7 et 3,2 (non présentées). Leur usure est donc très faible indépendamment de la 
teneur en carbone. La diminution du coefficient de frottement observée lorsque la teneur en carbone est 






Pour les nanocomposites avec des DNTC, l’usure des échantillons est faible et similaire à celle de 
MZ3Y pour les deux charges testées. À partir de 4,5% mass. de carbone, la largeur de la trace est très faible et 
quasiment aucun débris n’est observé en microscopie optique quelle que soit la charge, contrairement à ce qui 
a été observé pour les nanocomposites avec les 8NTC. Les DNTC présents au niveau de la surface pourraient 
jouer un rôle différent de celui des 8NTC : en accord avec ce qui a été proposé au paragraphe II.6.3.3, les 
DNTC pourraient se déformer au contact avec la bille mais ne pas être sévèrement endommagés, découpés ou 
détruits pour former un 3ème corps lubrifiant. L’augmentation des quantités de DNTC pourrait limiter les 
contacts acier/céramique et améliorer le glissement de la bille (cf. II.6.3.3). Cela pourrait expliquer que lors 
des essais des couples acier/M4,5Z2 et acier/M6,3Z2, le coefficient de frottement en fonction de la distance 
parcourue soit stable quasiment sans période de rodage (Figure II-25b) et que le coefficient de frottement soit 
plus de deux fois plus faibles que celui du couple acier/MZ3Y. De plus, la diminution de l’écart de dureté 
entre la bille et ces échantillons contenant une forte teneur en carbone (cf. II.6.3.2 et Tableau II-12) provoque 
aussi une moindre usure de la bille.  
II.6.3.5 Résultats des essais avec un antagoniste en alumine 
II.6.3.5.a Coefficients de frottement des couples alumine/NTC-zircone 
L’évolution du coefficient de frottement entre les échantillons NTC-Z3Y et une bille d’alumine en 
fonction de la distance parcourue est présentée sur la figure II-34. Les courbes sont beaucoup moins bruitées 
que celles obtenues lors des essais avec une bille d’acier, quels que soient la charge utilisée et le type 
d’échantillon testé (Figure II-25). À même charge, il est possible que cela soit lié à une usure moindre de la 
bille. En effet, la dureté de la bille d’alumine, contrairement à celle de la bille d’acier, est plus élevée que 
celles des échantillons (Tableau II-12 et II.6.3.2). Pour les couples alumine/DNTC-Z3Y, il existe une scission 
entre les comportements des échantillons à faible teneur en carbone (MxZ2 avec x = 0,52, 1,2 ou 1,7, courbes, 
respectivement, jaune, rose et rouge sur les figures II-34a1 et II-34a2) qui conduisent, après une période de 
rodage plus ou moins importante, à un coefficient de frottement équivalent à celui du couple alumine/MZ3Y, 
et ceux des échantillons à plus forte teneur en carbone (M4,5Z2 et M6,3Z2, courbes respectivement verte et 
bleue sur les figures II-34a1 et II-34a2) qui mènent à un coefficient de frottement plus de deux fois plus faible 
que le couple alumine/MZ3Y. Cette observation est vraie pour des essais avec une charge de 5 ou 10 N. Pour 
les couples alumine/8NTC-Z3Y, les variations de coefficient de frottement sont plus progressives avec 
l’augmentation de la teneur en carbone dans les échantillons. Les couples alumine/M0,55Z8 et 
alumine/M1,0Z8 ont des évolutions et des coefficients de frottement similaires à celui du couple 
alumine/Z3Y. La période de rodage est cependant plus courte. Puis, lorsque la teneur en carbone est encore 
augmentée, les coefficients de frottement des couples alumine/8NTC-Z3Y diminuent. Que la charge soit de 5 
ou de 10 N, les courbes d’évolution du coefficient de frottement des couples alumine/M3,2Z8 et 
alumine/M5,2Z8 semblent quasiment identiques. Néanmoins, pour le couple alumine/M5,2Z8, la période 
d’accommodation est un peu moins intense et un peu plus courte avec une charge de 10 N (maximum du 





Figure II-34 : Coefficient de frottement en fonction de la distance parcourue pour les couples alumine/DNTC-Z3Y (a) et 
alumine/8NTC-Z3Y (b) pour des essais avec une charge de 5 N (a1, b1) et de 10 N (a2, b2). 
Légende : teneur en carbone dans l’échantillon (% mass.). 
 
Les coefficients de frottement moyens ont été calculés, comme précédemment, en moyennant les 
valeurs obtenues sur les 0,5 derniers mètres des essais. Leur évolution en fonction de la teneur en carbone est 
reportée sur la figure II-35. Pour les deux types de nanocomposites (DNTC-Z3Y et 8NTC-Z3Y), le coefficient 
de frottement augmente légèrement pour les plus faibles teneurs en carbone (≤ 1,2% mass.), puis il diminue de 
manière quasiment linéaire avec l’augmentation de la teneur en carbone dans l’échantillon. La décroissance 
est plus rapide pour les échantillons 8NTC-Z3Y que pour les DNTC-Z3Y. Il faut également remarquer que, 
pour les teneurs en carbone supérieures à 1,7 % mass., les coefficients de frottement moyens ne dépendent pas 













































































































































Figure II-35 : Coefficient de frottement en fonction de la teneur en carbone (Cn)  
des couples alumine/DNTC-Z3Y (a) et alumine/8NTC-Z3Y (b). 
 
Pour les nanocomposites NTC-Z3Y à faibles teneurs en carbone, nous avons vu que les propriétés 
mécaniques se sont dégradées par rapport à la céramique MZ3Y (Tableau II-11). Il est probable que les joints 
de grains, auxquels sont localisés les NTC, soient rendus moins cohésifs et que les grains soient alors plus 
facilement arrachés et intègrent le contact. Ces grains peuvent ainsi, en s’accumulant, former un 3ème corps 
séparant partiellement ou totalement les deux premiers corps. Dans notre cas, la formation d’un 3ème corps 
composé en majorité de grains abrasifs (zircone et alumine) peut conduire à une augmentation de la résistance 
au glissement, ce qui se traduirait par une augmentation du coefficient de frottement. À partir d’une teneur en 
carbone suffisante dans le nanocomposite, il est probable que la quantité de NTC et/ou de débris de NTC 
composant le 3ème corps devienne suffisante pour inverser la tendance grâce à leur rôle de lubrifiant. Le 
coefficient de frottement le plus faible est d’environ 0,15 et il a été obtenu pour le couple alumine/M5,2Z8. 
Cette valeur est plus faible que celles reportées par Hvizdoš et al. qui ont effectué des essais avec une bille 
d’alumine dans des conditions expérimentales similaires (essai pion/disque, 5 N, 25 m, à température 
ambiante et conditions sèches) sur des nanocomposites à matrice Z3Y contenant 1,07% mass. de carbone sous 
forme de NFC (0,35) [22]. Certes, dans notre cas, il a été nécessaire d’introduire plus de NTC, mais la dureté 
du nanocomposite a été maintenue à 10 GPa alors que Hvizdoš et al. [21] rapportent une dureté plus faible de 
8,1 GPa. De plus, nos échantillons sont plus denses (densité relative de 94% contre 90%). 
II.6.3.5.b Usure de la bille 
Comme pour les tests avec la bille d’acier, la largeur de la trace d’usure sur la bille d’alumine a été 
mesurée sur des images de microscopie optique de la bille réalisées juste après les essais. Son évolution en 




























































Figure II-36 : Largeur de la trace sur la bille d’alumine après un essai de 40 m avec des nanocomposites DNTC-Z3Y (a) et 
8NTC-Z3Y (b) en fonction de la teneur en carbone (Cn). 
 
Pour les deux types de nanocomposites, à teneurs en carbone identiques, la largeur de la trace 
augmente avec la charge. La tendance est similaire à celle estimée en déformation élastique par la théorie de 
Hertz (Tableau II-14). Lors d’essais face à des nanocomposites DNTC-Z3Y avec une charge de 10 N, la 
largeur de la trace sur la bille augmente de façon quasi-linéaire avec l’augmentation de la teneur en carbone 
(Figure II-36a). Lors d’essais avec une charge de 5 N, cette largeur augmente jusqu’à une teneur de  
4,5% mass. de carbone puis diminue  pour 6,3% mass. de DNTC en devenant identique à la largeur de la trace 
sur la céramique MZ3Y. Lors d’essais face à des nanocomposites 8NTC-Z3Y, les courbes passent par un 
maximum autour de 3,3% mass. de carbone, que les essais soient réalisés avec des charges de 5 ou de 10 N 
(Figure II-36b). Pour les essais avec une charge de 5 N, la largeur de la trace sur la bille en fonction de la 
teneur en carbone suit une même loi parabolique empirique pour les nanocomposites DNTC-Z3Y et  
8NTC-Z3Y (courbes en pointillés sur la figure II-36). Ceci met en évidence, pour cette charge, un 
comportement similaire d’usure de la bille d’alumine face aux échantillons NTC-Z3Y, que les NTC soit des 
DNTC ou des 8NTC. 
Pour expliquer la diminution de l’usure de la bille après des tests avec M3,2Z8 et M5,2Z8, il faut 
remarquer que la quantité de 8NTC est augmentée de plus de 50%. Ce rapide calcul permet de visualiser la 
différence importante en nombre de NTC qui existe entre les deux échantillons. Lorsqu’au début du contact, le 
nanocomposite commence à être usé, des débris sont formés, constituant petit à petit un 3ème corps. Ceux-ci 
sont de couleurs différentes selon l’échantillon testé. En effet, dans le cas d’un contact avec un échantillon 
MZ3Y, ils sont blancs ou grisés (Figure II-37a), pouvant être composés de grains d’alumine ou de zircone 
alors que, dans le cas d’un test avec un nanocomposite, ils sont en partie noirs (Figures II-37b et II-37c). Une 
proportion de ces derniers provient donc de l’échantillon NTC-Z3Y et contient des NTC et/ou des débris de 
NTC. À volume équivalent de débris, il y a donc, en proportion, plus de carbone dans le cas de M5,2Z8 et, au 
contraire, plus de céramique pour M3,2Z8. Les grains céramiques, abrasifs, jouent un rôle important dans le 
contact, en particulier dans la modification des surfaces antagonistes, et donc sur le comportement en 















































une usure sévère puisque de nombreuses stries sont visibles dans la trace (Figure II-37b). Au contraire, dans le 
cas d’un essai alumine/M5,2Z8, la quantité de débris est plus faible et la bille est très peu usée (Figure II-37c). 
Il y a eu une modification du type d’usure qui peut directement être liée à l’apparition d’un film exclusivement 
lubrifiant composé de NTC et/ou de débris de NTC au niveau du contact ainsi que l’a proposé Hvizdoš et al. 
[22]. Lors du test alumine/M5,2Z8, on peut imaginer que, dès les premiers instants, une quantité de carbone 
suffisante est extraite de l’échantillon et forme un film qui lubrifie le contact, limitant ainsi l’arrachement de 




Figure II-37 : Images de microscopie optique de la bille d’ alumine après un essai  







II.6.3.5.c Usure des échantillons 
Après les essais avec une bille d’alumine, la surface de frottement des nanocomposites 8NTC-Z3Y a 
été analysée par interférométrie en lumière blanche. Sur la figure II-38 sont présentés les profils 
caractéristiques des traces après un essai avec une charge de 10 N des échantillons MxZ8 avec x valant 0, 1,7, 
3,2 et 5,2. 
  
  
Figure II-38 : Profils des traces après un essai avec une bille d’alumine et une charge de 10 N sur les échantillons MxZ8  
avec x = 0 (a), 1,7 (b), 3,2 (c) et 5,2 % mass. (d). 
 
L’usure du nanocomposite augmente avec l’accroissement de la teneur en carbone jusqu’à un 
maximum pour M3,2Z8 (Figure II-38c). Cela peut être expliqué, d’une part, par l’augmentation de la porosité 
et, d’autre part, par la diminution de dureté des nanocomposites avec l’augmentation de la teneur en carbone 
(Tableau II-12 et cf. II.6.3.2). Le maximum d’usure pour l’échantillon M3,2Z8 coïncide également avec le 
maximum d’usure de la bille relevé précédemment. Lorsque la teneur en carbone est encore augmentée, 
l’usure diminue considérablement, étant à peine perceptible pour M5,2Z8 (Figure II-38d). Les images de 
microscopie optique des traces d’usure des échantillons M3,2Z8 et M5,2Z8 après des essais avec une bille 






Figure II-39 : Image de microscopie optique des traces sur M3,2Z8 (a, b) et M5,2Z8 (c, d) après un essai avec une bille 
d’alumine et des charges de 5 N (a, c) et 10 N (b, d). Même échelle pour les quatre images. 
 
Les traces qui résultent des essais avec une charge de 5 N sont moins larges que celles qui résultent 
des essais avec une charge de 10 N. Ceci est en accord avec l’augmentation de la largeur du méplat sur la bille 
qui a été observée avec l’augmentation de la charge appliquée (Figure II-36). Les traces sur le nanocomposite 
M3,2Z8 sont identifiables par une quantité importante de débris dans la trace et sur ses côtés (Figures II-39a et 
II-39b) et leur allure est similaire, que l’essai soit réalisé avec une charge de 5 N ou de 10 N. Pour M5,2Z8, la 
surface est très rugueuse, en accord avec les paramètres de rugosité déterminés précédemment (Tableau II-12). 
Que les charges soient de 5 N ou de 10 N, les traces sont moins larges que celles de la surface de M3,2Z8 et 
elles semblent très superficielles, comme si l’essai n’avait consisté qu’à aplanir les rugosités (Figures II-39c et 
II-39d). La quantité de débris est assez faible et difficilement observable. Une analyse par spectroscopie 
Raman de la surface et du fond de trace n’a pas révélée de différence significative indiquant que soit les NTC 
n’ont pas été endommagés, soit les conditions d’acquisition ne permettent pas de ne détecter que le carbone de 
surface. Une étude plus approfondie reste à réaliser. La différence d’usure entre les échantillons M3,2Z8 et 
M5,2Z8 n’est pas à relier à une différence de duretés puisque celles-ci sont identiques (Tableau II-12). 
L’hypothèse d’une diminution de l’usure grâce à une proportion volumique de 8NTC beaucoup plus 
importante pour M5,2Z8, évoquée dans le paragraphe qui traite de l’usure de la bille (cf. II.6.3.5., reste 
également envisageable. Pour M3,2Z8, les débris forment un 3ème corps composé à la fois de NTC/carbone, 
qui lubrifient le contact et de grains de Z3Y (en partie éjectés au cours de l’essai mais également préservés 
dans le contact) qui continuent d’abraser l’échantillon et la bille. La libération de carbone dans le contact 
pouvant le lubrifier peut être justifiée par les très faibles résistances aux cisaillements entre les parois des 
MNTC conduisant en présence de défauts à leur exfoliation et leur découpage (cf. II.6.3.3), et également par 
leur déchaussement facilité par la faible cohésion des joints de grains des échantillons massifs. Pour M5,2Z8, 
le faible coefficient de frottement associé à une usure très limitée serait attribuable à la formation d'un film 
lubrifiant dès les premiers instants de l'essai : 
- soit parce que la quantité de 8NTC ou de résidus de 8NTC provenant de la surface de l’échantillon est 
suffisante pour former le 3ème corps, 
a) b) c) d) 
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- soit parce qu’une première couche de grains de Z3Y de surface est évacuée et le contact a directement 
lieu entre la bille et les NTC apparents de la surface. Cette hypothèse est envisageable puisqu’il a été 
observé par imagerie en MEB que les NTC sont présents en forte quantité et répartis principalement en 
tapis aux joints de grains (Figure II-19e). La bille pourrait donc glisser directement sur ces tapis. Cela 
expliquerait la faible proportion de débris observé et pourrait également expliquer la diminution de 
rugosité observée en microscopie optique (Figure II-39c et II-39d). 
Les courbes d’évolution du coefficient de frottement en fonction de la distance parcourue montrent une 
période de rodage pour le couple alumine/M5,2Z8 (Figure II-25). En effet, on remarque une augmentation du 
coefficient de frottement puis une baisse de celui-ci suivi d’une stabilisation à environ 0,15. Cette période de 
rodage pourrait ainsi être expliquée par l’arrachement des grains de zircone de surface puis la période 
stabilisée serait due à un contact alumine/carbone (soit un film, soit directement les tapis de 8NTC). 
Au final, il semble donc que deux phénomènes se produisent : l’augmentation de l’usure à cause de la 
diminution de dureté – directement liée à l’augmentation de la teneur en carbone dans les échantillons - et la 
libération de carbone qui permet une lubrification du contact. Jusqu’à une certaine teneur, l’usure est 
majoritaire puis au-delà d’un certain seuil (entre 3,2 et 5,2% mass. de carbone sous forme de 8NTC pour des 
essais avec une charge de 5 ou 10 N), la lubrification grâce aux quantités importantes de carbone, devient 
majoritaire et contrebalance l’augmentation d’usure. 
La diminution de l’usure observée pour M5,2Z8 n’a pas été observée pour M6,3Z2 (Figure II-40). 
Bien que de nombreux dépôts de couleur noire, donc contenant certainement du carbone, aient été observés de 
part et d’autre de la trace, de nombreuses stries d’usure parallèles à la direction de glissement sont observables 
dans le fond de la trace (Figure II-40a). De plus, l’observation du profil d’usure révèle une trace d’une 
profondeur évaluée entre 2 et 3 µm (Figure II-40b), prouvant l’usure beaucoup plus importante de M6,3Z2 
que celle de M5,2Z8. 
  
Figure II-40 : Image de microscopie optique (a) et profil (b) de la trace sur M6,3Z2  





Il peut être intéressant de remarquer que le coefficient de frottement moyen du couple 
alumine/M6,3Z2 est légèrement supérieur à celui du couple alumine/M5,2Z8 lors d’un essai avec une charge 
de 10 N. Or, on observe que le fond de trace de M6,3Z2 semble peu uniforme. Il est donc possible que les 
grains de zircone arrachés de la surface entravent le glissement et modifient la surface de l’échantillon au 
cours du contact. Il en résulterait un coefficient de frottement plus élevé que pour un contact stabilisé. Il 
semble donc que pour un essai alumine/M6,3Z2, le seuil de carbone sous forme de DNTC au-delà duquel 
l’usure diminue n’a pas été atteint. Cependant, cette différence n’est corrélable ni à la différence de densité 
relative (respectivement de 96% et 94%) puisque le mieux densifié est le plus usé, ni à une différence 
significative des duretés (respectivement 10,1 ± 1,0 et 9,7 ± 0,7). La diminution moins marquée du coefficient 
de frottement avec l’augmentation de la teneur en carbone pour les nanocomposites DNTC-Z3Y que pour les 
8NTC-Z3Y et la différence d’usure à forte teneur en carbone (entre M6,3Z2 et M5,2Z8) pourraient 
s’expliquer par : 
-  une cohésion moins importante des joints de grains dans les cas des nanocomposites 8NTC-Z3Y 
permettant un arrachement plus facile des grains de Z3Y (en accord avec les résultats mécaniques 
obtenus) et l’accès à de plus grande quantité de carbone,  
- la répartition de 8NTC sous la forme de tapis dans les échantillons massifs favorisant également, la 
disponibilité d’espèces carbonées susceptibles de lubrifier directement le contact, 
- un déchaussement des DNTC plus difficile que celui des 8NTC, à cause de leur grande longueur 
(jusqu’à quelques dizaines de micromètres) et de leur grande sinuosité entre les grains de Z3Y formant 
ainsi un réseau mieux ancré dans la céramique. 
II.6.3.6 Conclusion sur les propriétés tribologiques des nanocomposites NTC-zircone 
Nous avons étudié le frottement de nanocomposites NTC-zircone avec des teneurs en carbone 
comprises entre 0 et 6,3% mass. sous forme de DNTC ou de 8NTC face à des antagonistes en acier ou 
en alumine avec des charges de 1, 5 ou 10 N. Après les essais, les traces sur la bille et sur les échantillons 
ont été caractérisées par microscopie optique, MEB et interférométrie en lumière blanche. 
Pour les deux types de NTC, l’augmentation de la teneur en carbone conduit à d’importantes 
diminutions du coefficient de frottement face à l’alumine et à l’acier. Des coefficients de frottement 
(0,15-0,20) significativement plus faibles (60-70%) que celui de couples acier/zircone ou alumine/zircone 
(0,55) ont été obtenus. Pour les couples acier/MNTC-zircone, la diminution du coefficient de frottement 
pourrait être liée à la formation d’un film (ou plus généralement de débris) contenant des NTC et 
résidus de NTC lubrifiant le contact alors que pour un couple acier/DNTC-zircone, elle pourrait 
résulter de la déformation des DNTC de surface et de la diminution des contacts acier/céramique. 
L’examen des traces faites par frottement de la bille acier révèle une très faible usure des échantillons. 
En revanche, avec un antagoniste en alumine, la largeur et la profondeur de la trace augmentent avec 
l’augmentation de la teneur en carbone. Cela peut être expliqué par la diminution de dureté des 
nanocomposites, face à une bille relativement dure. Cependant, dans le cas des nanocomposites  
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8NTC-zircone, au-delà d’une certaine teneur seuil en carbone, l’usure à la fois de l’échantillon et de la 
bille sont faibles, probablement parce que les débris produits en début d’essai sont suffisamment 
lubrifiants pour changer la nature du contact. Ce seuil n’a pas été atteint dans le cas des DNTC 
probablement parce que ceux-ci, jusqu’à 60 fois plus longs, sont mieux ancrés dans la matrice. 
Une étude de l’usure avec des charges plus élevées et/ou des temps plus longs conduirait à des 
quantités de débris plus importantes. Cela devrait permettre d’affiner leur analyse et de mieux 
déterminer le rôle des NTC dans le contact. Une étude particulière de l’usure du nanocomposite avec 
5,2% mass. 8NTC-zircone devrait également permettre de confirmer sa résistance à l’usure et son 
potentiel dans des applications sur de longues durées. 
II.7 CONCLUSION DU CHAPITRE II 
La méthode originale mise au point dans le chapitre I a été utilisée pour préparer des poudres 
nanocomposites NTC-zircone à teneurs en carbone comprises entre 0,5 et 6,3% mass. à partir d’une poudre 
nanométrique de zircone (50-70 nm) stabilisée à 3% mol. d’yttrine (77% vol. de phase quadratique) et de deux 
types de NTC (DNTC ou MNTC à 8 parois courts). La microstructure des matériaux densifiés par SPS est 
étudiée et discutée en relation avec la nature des NTC, la teneur en carbone et les conditions de frittage. Les 
propriétés électriques, mécaniques et tribologiques ont été corrélées au suivi de la microstructure du matériau, 
et plus particulièrement de l’endommagement et de la distribution des NTC, de la taille des grains de matrice 
et de sa forme cristalline. 
Les teneurs en carbone visées dans les poudres nanocomposites étant élevées, nous avons opté pour 
une fonctionnalisation covalente préalable des NTC (fonctionnalisation ménagée pour les DNTC et plus 
sévère pour les MNTC) selon les protocoles détaillés dans le chapitre I. Les mélanges des NTC et de la poudre 
de zircone sont effectués par une combinaison d’ultrasons et d’agitations mécaniques, puis les suspensions 
mixtes sont congelées et lyophilisées. La surface spécifique des poudres NTC-zircone augmente avec la teneur 
en carbone. Dans le cas des DNTC, les valeurs expérimentales plus faibles que les valeurs théoriques montrent 
une accentuation de la répartition en faisceaux dans la poudre nanocomposite. La spectroscopie Raman n’a 
pas mis en évidence d’endommagement au cours de la préparation de la poudre nanocomposite  
DNTC-zircone, à la différence de ce qui a été constaté avec la matrice alumine. Il est possible que cette 
différence soit liée à la dureté moindre de la zircone et donc à un caractère abrasif moins marqué. 
Des matériaux nanocomposites, avec des teneurs en carbone allant jusqu’à 4,5% mass. sous forme de 
DNTC ou jusqu’à 1,7% mass. sous forme de MNTC, ainsi que deux céramiques de zircone, ont été densifiés 
(densités relatives ≥ 97%) par frittage SPS à 1200°C sous pression uniaxiale de 100 MPa. Pour les plus fortes 
teneurs en carbone, il a été nécessaire d’augmenter la température du palier au-delà de 1200°C pour parvenir à 
des densités relatives supérieures ou égales à 94%. Les céramiques de référence et les nanocomposites massifs 
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obtenus présentent tous une matrice en totalité quadratique. Pour les faibles teneurs en carbone (jusqu’à 1,7% 
mass.), les DNTC et les MNTC sont dispersés de façon homogène individuellement ou sous forme de 
faisceaux (uniquement pour les DNTC) au sein de la matrice. Aux teneurs plus élevées, la forte proportion 
volumique de NTC conduit à la formation de tapis de NTC entre les grains de zircone malgré la 
fonctionnalisation covalente des NTC. Quels que soient les NTC, les teneurs en carbone et les conditions de 
frittage utilisés, les nanocomposites obtenus présentent une taille moyenne de grains (100 nm) similaire à celle 
des céramiques densifiées pour comparaison. D’après la spectroscopie Raman, un fort endommagement des 
DNTC a lieu au cours du frittage, ce qui est confirmé par les images de MEB. Les MNTC, plus résistants que 
les DNTC, sont très peu endommagés par le processus de frittage utilisé et, globalement, leur qualité tend à 
augmenter. 
Les caractérisations structurales mises en œuvre n’ont pas mis en évidence de transformation de phase 
quadratique vers monoclinique lors des essais mécaniques, ce qui permet d’exclure tout renforcement lié à 
cette transformation et d’étudier uniquement l’influence de l’introduction des NTC. À faibles teneurs en 
carbone (< 1% mass.), les propriétés mécaniques (dureté, contrainte à la rupture et ténacité) des 
nanocomposites contenant des DNTC ou des MNTC sont comparables à celles de la zircone de référence. Aux 
plus fortes teneurs, on constate une diminution régulière de l’ensemble des propriétés mécaniques. L’absence 
de renforcement peut être, en partie, attribuée à la mauvaise cohésion des joints de grains et à 
l’endommagement des DNTC au cours du frittage. Comme pour les nanocomposites à matrice alumine, il est 
également probable que la fonctionnalisation covalente altère les propriétés mécaniques des NTC et que les 
matériaux contenant des MNTC sont pénalisés par la faible longueur de ces derniers. Notons cependant que 
les valeurs de ténacité obtenues pour les faibles teneurs en carbone sont parmi les plus élevées de la littérature 
pour des nanocomposites NTC-zircone et que la ténacité obtenue pour 0,55% mass. de MNTC (9,0 MPa.m1/2) 
est la valeur la plus élevée rapportée jusqu’à présent. 
Pour les deux types de NTC, l’augmentation de la teneur en carbone conduit à d’importantes 
diminutions du coefficient de frottement face à des antagonistes en acier et en alumine. Des coefficients de 
frottement (0,15-0,20) significativement plus faibles que celui de couples acier/zircone ou alumine/zircone 
(0,55) ont été obtenus. Pour les couples acier/MNTC-zircone, la diminution du coefficient de frottement 
pourrait être liée à la formation d’un film contenant des NTC et résidus de NTC lubrifiant le contact alors que 
pour un couple acier/DNTC-zircone, elle pourrait résulter de la déformation des DNTC de surface et de la 
diminution des contacts acier/céramique. Avec un antagoniste en alumine, l’ajout de MNTC au-dessus d’une 
certaine teneur est bénéfique car il permet l’obtention d’un faible coefficient de frottement sans augmentation 
de l’usure en comparaison avec la zircone, probablement car les débris produits en début d’essai sont 
suffisamment lubrifiants pour changer la nature du contact. Ce seuil n’a pas été atteint dans le cas des DNTC, 
probablement parce qu’ils sont mieux ancrés dans la matrice zircone. À notre connaissance, les propriétés 
tribologiques de couples acier/NTC-zircone et alumine/NTC-zircone n’ont jamais été étudiées auparavant 
dans la littérature et semblent très prometteuses. Pour le confirmer, il faudrait mener des études 
 200 
 
complémentaires d’usure (charges plus élevées et/ou temps plus longs) et parvenir à une meilleure 
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Nous avons élaboré des nanocomposites NTC-alumine et NTC-zircone yttriée à teneurs modérées en 
NTC, en cherchant à obtenir une bonne homogénéité de la distribution des NTC dans une matrice céramique 
dont les grains ne dépassent pas quelques centaines de nanomètres, tout en étant attentifs à la qualité des NTC 
et à l’évolution de celle-ci au cours des différentes étapes d’élaboration. L’étude de différentes méthodes 
d’élaboration a été conduite sur les nanocomposites NTC-alumine, en utilisant plusieurs types de NTC, et les 
conséquences sur les microstructures et sur les propriétés des matériaux densifiés ont été évaluées. Ensuite, les 
travaux se sont poursuivis sur les nanocomposites NTC-zircone yttriée, avec deux types de NTC et, au-delà 
des propriétés mécaniques, les propriétés tribologiques ont également été étudiées. 
 
Les synthèses CCVD in situ des NTC, opérées avec soit du méthane, soit de l’éthylène comme source 
de carbone, dans une poudre d’alumine commerciale -Al2O3 (dgrains = 100 nm) conduisent à des poudres 
nanocomposites très homogènes dont les NTC, essentiellement mono- ou bi-parois (respectivement SNTC et 
DNTC), sont d’assez bonne qualité. Cependant, les grains d’alumine comportent un dépôt de carbone non 
tubulaire. Le frittage SPS de ces poudres conduit à des matériaux densifiés de conductivité électrique élevée 
(jusqu’à 5 S.cm-1) mais dont les propriétés mécaniques sont médiocres à cause de la présence de films de 
carbone non tubulaire aux joints de grains. Avec une poudre d’alumine commerciale -Al2O3 (dgrains = 10 nm), 
la synthèse est plus sélective vers des SNTC qui sont produits en plus grande quantité. Si les conditions 
habituelles de frittage SPS (1350°C, 150 MPa) ne permettent pas de densifier le matériau à cause de la 
transformation (→  de l’alumine qui conduit à une microstructure vermiculaire, une température modérée 
(700°C) et une très forte pression (1 GPa) permettent d’obtenir un nanocomposite NTC-(-Al2O3) densifié à 
99% mais avec cependant un fort endommagement des SNTC. Malgré ces difficultés, les voies in situ utilisant 
des poudres d’alumine nanométriques ne sont pas à écarter car elles permettent d’atteindre une homogénéité 
inégalée par les autres voies de préparation. Cependant, les SNTC étant souvent obtenus individualisés ou 
sous forme de faisceaux de faible diamètre, ils sont très sensibles à l’endommagement au cours du frittage. 
C’est pourquoi une sélectivité de la synthèse vers les DNTC, voire vers des MNTC, devra être recherchée. 
Cependant, une sélectivité de la synthèse vers les MNTC nécessiterait, d’après la littérature, l’utilisation de 
l’acétylène plutôt que du méthane ou de l’éthylène comme source de carbone. Avec la poudre -Al2O3, la 
synthèse doit être adaptée pour éviter le dépôt de carbone non tubulaire sur les grains. Pour faciliter la 
densification de poudres NTC-(-Al2O3) (NTC : DNTC ou MNTC) sans recourir aux très fortes pressions qui 
endommagent les NTC, l’incorporation de grains de -Al2O3 constituant des germes de cristallisation devrait 
faciliter la transformation (→ de l’alumine, facilitant ainsi l’obtention de nanocomposites denses  
NTC-(-Al2O3). 
 
Nous avons ensuite étudié une voie de mélange en suspension aqueuse des NTC avec la poudre 
 -Al2O3 (dgrains = 100 nm), comportant des étapes d’agitation mécanique et par ultrasons suivies d’une 
congélation et d’une lyophilisation, sans recourir à un quelconque broyage préjudiciable à la qualité des NTC. 
Avec la matrice alumine, toutes les études suivantes ont été menées pour obtenir une teneur en carbone 
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d’environ 2% massique dans les nanocomposites. Avec des DNTC bruts de bonne qualité structurale, 
synthétisés par l’équipe, l’étude des conditions d’agitation a permis de progresser dans l’homogénéité de la 
répartition des DNTC, sans toutefois atteindre la perfection. Les matériaux denses qui en résultent présentent 
une microstructure mixte (280 nm/750 nm), une conductivité électrique de 1 S.cm-1 et, par rapport à l’alumine 
témoin à taille de grains submicronique (320 nm), une ténacité équivalente (5,6 MPa.m1/2) et une résistance à 
la rupture améliorée (533 MPa, soit + 30%). Ces propriétés sont corrélées à un pontage important des fissures 
par les DNTC et les faisceaux de DNTC. En utilisant des DNTC préalablement fonctionnalisés de façon 
covalente « ménagée » (mélange acide nitrique, acide sulfurique à température ambiante), une excellente 
homogénéité de la distribution des DNTC a été atteinte avec une microstructure homogène (200 nm) et une 
conductivité électrique plus élevée que précédemment (1,8 S.cm-1). Cependant, la ténacité est bien moindre 
(3,9 MPa.m1/2) et aucun pontage de fissure n’est observé. Ceci a été attribué principalement à 
l’endommagement des DNTC, mis en évidence en spectroscopie Raman, et qui survient essentiellement au 
cours du mélange par ultrasons uniquement lorsqu’ils sont préalablement fonctionnalisés. Il en résulte 
vraisemblablement une altération de leurs propriétés mécaniques. Ces résultats mettent en évidence la 
potentialité des DNTC pour ce type de nanocomposites car les propriétés mécaniques obtenues, avec une 
dispersion des DNTC pouvant encore être améliorée, sont similaires aux meilleurs résultats obtenus par 
d’autres auteurs pour des nanocomposites MNTC-Al2O3. L’utilisation d’une méthode de fonctionnalisation 
non covalente, moins agressive pour les DNTC, devrait permettre d’y parvenir. D’autre part, nos résultats 
vont dans le sens des très bonnes propriétés obtenues précédemment par l’équipe sur les nanocomposites 
DNTC-MgO. Notons que pour une teneur massique en carbone donnée, en considérant des NTC de longueurs 
moyennes similaires, un nanocomposite contient environ cent fois plus de DNTC que de MNTC à 20 parois. 
Les DNTC présentent donc, a priori, un meilleur potentiel pour l’amélioration des propriétés mécaniques que 
les MNTC, particulièrement si ceux-ci ont un grand nombre de parois. 
 
La voie de mélange en suspension aqueuse a été ensuite appliquée pour préparer des nanocomposites 
MNTC-Al2O3 à environ 2% massique de carbone, en utilisant d’une part des MNTC à 8 parois et courts  
(1,5 m), d’autre part des MNTC à 20 parois plus longs (> 10 m), et toujours la même poudre -Al2O3. La 
fonctionnalisation s’est révélée indispensable pour assurer une distribution acceptable des MNTC. Elle a été 
opérée soit de façon covalente par une attaque à l’acide nitrique plus agressive que celle opérée sur les DNTC, 
soit non covalente par addition de gomme arabique. Avec les MNTC à 8 parois et courts, la distribution des 
MNTC est relativement homogène, quel que soit le type de fonctionnalisation préalable, ce qui se traduit par 
une conductivité électrique élevée (1-1,7 S.cm-1). Les nanocomposites denses qui en résultent présentent une 
microstructure homogène (170 nm). Leurs résistances à la rupture sont similaires à celle de l’alumine témoin 
mais leurs ténacités sont inférieures (-24%), et un pontage des fissures n’est visualisé que pour les matériaux 
élaborés en utilisant la gomme arabique (fonctionnalisation non covalente). L’absence de pontage dans les 
autres matériaux serait la conséquence d’un endommagement trop marqué des MNTC lors de la 
fonctionnalisation covalente, et la ténacité moindre peut être attribuée à une trop faible longueur des NTC qui 
défavorise un ancrage suffisant à la matrice. Avec les MNTC à 20 parois, la distribution des MNTC est un peu 
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moins aboutie, quel que soit le type de fonctionnalisation préalable, ce qui se traduit par une conductivité 
électrique moindre (0,1-0,3 S.cm-1). Leur plus grande longueur (> 10 µm) que celle des MNTC précédents a 
accentué les difficultés de dispersion. Les contraintes à la rupture sont très inférieures à celle de l’alumine 
témoin et il en est de même pour la ténacité des nanocomposites préparés avec des MNTC fonctionnalisés à 
l’acide nitrique. Cependant, la ténacité des nanocomposites préparés avec des MNTC fonctionnalisés avec la 
gomme arabique est équivalente à celle de l’alumine témoin et de multiples MNTC pontent les fissures. Il 
semble donc que la fonctionnalisation covalente soit à proscrire, pour les deux types de MNTC comme pour 
les DNTC, alors que les résultats obtenus avec la fonctionnalisation non covalente sont encourageants. Ce type 
de fonctionnalisation est donc à retenir et des MNTC suffisamment longs sont à préférer pour des travaux 
ultérieurs sur ce type de nanocomposite. Des solutions alternatives à l’addition de la gomme arabique sont 
cependant à rechercher afin d’obtenir une dispersion des MNTC plus aboutie. D’autres auteurs ont montré 
récemment qu’un traitement préalable de graphitisation des MNTC à très haute température les rend plus 
efficaces pour renforcer les céramiques. Cependant, les teneurs massiques en MNTC devront être nettement 
plus élevées que celles en DNTC pour espérer atteindre cet objectif. 
 
Des poudres nanocomposites NTC-zircone ont été préparées par la même méthode de mélange en 
utilisant des DNTC ou des MNTC à 8 parois et courts, ainsi qu’une poudre nanométrique de zircone  
(dgrains = 50-70 nm) stabilisée à 3% mol. d’yttrine. Une gamme assez large de teneurs en carbone (0,5- 6,3% 
mass.) a été préparée afin d’évaluer l’impact de ce paramètre sur les propriétés tribologiques, conjointement 
aux propriétés mécaniques et à la conductivité électrique. DNTC et MNTC ont été préalablement 
fonctionnalisés de façon covalente, respectivement ménagée et plus agressive, comme précédemment. 
L’endommagement des NTC, mis en évidence pour les DNTC par spectroscopie Raman, est assez marqué et il 
survient essentiellement au cours du frittage SPS, qui est opéré entre 1200°C et 1350°C selon la teneur en 
carbone. La formation d’un carbure d’oxyde d’yttrium, d’un carbure de zirconium ou  d’un oxycarbure de 
zirconium pourrait l’expliquer mais nous n’avons pas réussi à la mettre en évidence. Si la distribution des 
NTC est homogène pour les teneurs en carbone modérées (< 2% massique), des amas de NTC existent dans 
les nanocomposites à teneurs plus élevées mais la microstructure de la matrice reste fine (100 nm) et 
homogène et elle est en totalité sous forme quadratique. Avec les deux types de NTC, les conductivités 
électriques (0,1-0,8 S.cm-1) augmentent avec la teneur en NTC mais restent cependant moindres, à teneurs en 
carbone similaires, que dans les nanocomposites à matrice alumine. Par rapport à la céramique témoin, 
contrainte à la rupture et ténacité diminuent progressivement avec l’augmentation de la teneur en carbone 
(donc en NTC) et il semble que les NTC (et amas de NTC pour les teneurs les plus élevées) aient les mêmes 
conséquences sur ces propriétés qu’une porosité de teneur volumique globale équivalente. Ces propriétés 
pourraient s’expliquer par l’endommagement des NTC, particulièrement des DNTC, beaucoup plus marqué 
avec la matrice zircone qu’avec la  matrice alumine, et par la trop faible longueur des MNTC à 8 parois. La 
matrice zircone semble peu propice à la conservation de l’intégrité des NTC, et plus particulièrement des 
DNTC, lors du frittage. C’est pourquoi l’utilisation de MNTC plus longs que ceux que nous avons utilisés et 
éventuellement graphitisés par traitement à très haute température seraient à préférer pour espérer améliorer 
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les propriétés mécaniques. Des solutions de synthèse in situ de MNTC dans la poudre de zircone-yttriée, en 
utilisant la méthode d’imprégnation mise au point pour l’alumine, seraient également à étudier. 
 
Par rapport à la céramique témoin, les essais tribologiques font apparaître, lorsque la teneur en NTC 
est suffisante, une diminution importante du coefficient de frottement, autant avec un antagoniste en acier 
qu’avec un antagoniste en alumine. Avec la bille acier, pour des charges de 1 ou 5 N, ce sont les 
nanocomposites DNTC-zircone qui sont les plus performants, avec un coefficient de frottement divisé par un 
facteur 2,5, un glissement peu bruité, très stable et une diminution de l’usure de la bille d’un facteur 2 qui 
pourrait résulter de la déformation des DNTC de surface et de la diminution des contacts acier/céramique. 
Avec la bille alumine, pour des charges de 5 ou 10 N, ce sont les nanocomposites MNTC-zircone qui sont les 
plus performants avec, après une courte période de rodage, un coefficient de frottement divisé par un facteur 
3,5 et un glissement peu bruité et très stable. De plus, pour la teneur en carbone optimale (5,2 % massique), 
l’usure de l’échantillon est très peu marquée et comparable à celle de la céramique témoin. On peut penser que 
les NTC contribuent à former un troisième corps qu’ils intègrent soit sans être détruits, soit en étant détruits 
pas cisaillement et en fournissant alors des débris graphités. À notre connaissance, il s’agit de la première 
étude tribologique menée sur des nanocomposites DNTC-zircone et MNTC-zircone et les résultats semblent 
au moins aussi encourageants que pour les nanocomposites NTC-alumine étudiés par de nombreux auteurs. 
Les matériaux les plus performants ne présentant pas une distribution optimale des NTC, des travaux pour 
améliorer leur dispersion restent à mener pour en évaluer la conséquence sur les propriétés tribologiques.  
 
Notre étude a fait clairement apparaître les corrélations entre d’une part le degré d’homogénéité de la 
distribution des NTC, le type et la qualité des NTC utilisés, leur endommagement éventuel et d’autre part la 
microstructure et les propriétés des nanocomposites NTC-céramique. Nos résultats relatifs à l’influence des 
NTC sur les propriétés sont valides car les comparaisons ont été effectuées par rapport des céramiques 
témoins de tailles de grains similaires. Des progrès en termes d’homogénéité de la distribution des NTC et de 
la préservation de leurs propriétés intrinsèques au cours de la préparation des matériaux devraient permettre 
d’améliorer encore les propriétés mécaniques de ces nanocomposites, plus particulièrement pour les 
nanocomposites DNTC-alumine. Les résultats en termes de comportement tribologique sont très prometteurs, 
en particulier pour les nanocomposites DNTC-zircone yttriée avec un antagoniste en acier et MNTC-zircone 














Techniques de mélange 
Sonde à ultrasons 
Pour préparer les suspensions (NTC, céramique, mélange), un dispositif de sonde à ultrasons (Model 
Vibra Cell 75042, 20kHz, 500W) a été utilisé. Il existe trois montages différents : 
- le premier, avec une sonde de diamètre 6 mm qui est utilisée en contact direct avec la suspension 
dont le volume est entre 1 et 10 mL, 
- le deuxième, avec une sonde de diamètre 13 mm, qui est utilisée en contact direct avec la 
suspension dont le volume est entre 10 mL et 150 mL,  
- le dernier comprend un réacteur “Cup-Horn” (Figure A-1) dans lequel est maintenue la 
suspension au moment du mélange et qui est refroidi en permanence par une circulation continue 
d’eau. L’utilisation de ce dispositif évite ainsi un contact direct entre la sonde et la suspension. 
Dans notre cas, cela permet, d’une part, de limiter l'endommagement des NTC et, d’autre part, de 
protéger la sonde des milieux corrosifs ou des grains abrasifs de céramique. 
 
Figure A-1 : Sonde et réacteur Cup-Horn. 
 
Dans notre étude, les volumes de suspensions de céramique sont compris entre 8 et 100 mL avec des 
concentrations proches de 100 mg/mL et ceux des suspensions de NTC sont de 50 à 120 mL avec des 
concentrations comprises entre 1 et 5 mg/mL.  
Les différents paramètres programmables sont : 
- le temps total de sonication, 
- les temps ON/OFF (temps de sonication/temps morts), ce qui permet de limiter les 
échauffements, 
- la puissance qui sera toujours, dans notre cas, fixée à 30% de la puissance maximale. 
Dans le cas d’un mélange avec une sonde à ultrasons sans contact (mélange à “énergie modérée”), les 
paramètres de pulses sont 10s ON / 5s OFF alors que dans le cas, d’une sonde à contact direct (mélange 
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à “forte énergie”), ils sont 5s ON / 5s OFF. Une attention est portée au refroidissement des échantillons au 
cours des mélanges (circuit continu d’eau ou bain de glaçon). 
 
La lyophilisation 
Après le mélange de suspensions contenant des éléments de différentes densités, il est très probable 
d’être confronté à des problèmes de sédimentation ou de répartition en phases distinctes. Pour pallier à cet 
inconvénient, si le mélange est effectué en milieu aqueux, il est possible de cryogéniser la suspension pour 
figer la dispersion et d’obtenir une poudre en sublimant l’eau. La cryogénisation est effectuée en plongeant les 
suspensions aqueuses dans de l’azote liquide. Puis, la lyophilisation est réalisée à l’aide de l’appareil adéquat 
(Christ alpha 2-4 LD de la société Bioblock Scientific). Celui-ci permet de sécher une suspension cryogénisée 
de 40 mL en environ 48 heures. Les conditions de lyophilisation utilisées sont une température de -84°C et 





Analyses chimiques élémentaires et mesure des surfaces spécifiques  
Analyse de la teneur en carbone 
Les analyses de la teneur en carbone (Cn, % massique) des poudres nanocomposites ont été effectuées 
au Laboratoire de Chimie de Coordination (LCC-CNRS Toulouse) par combustion éclair de l’échantillon 
(chauffage de l’échantillon à 1800°C durant 1 seconde, après un préchauffage à 925°C) de manière à oxyder 
tout le carbone de l’échantillon en CO2. Celui est ensuite quantifié soit par catharométrie, soit par des 
détecteurs spécifiques infrarouges. L’incertitude relative sur ces mesures est évaluée à 2%. 
 
Analyse des teneurs en métal 
La teneur en élément métallique (Mo, Fe, Al) dans les échantillons a été déterminée par spectroscopie 
d’absorption atomique au service central d’analyses du CNRS (69360 Solaize). Cette technique utilise 
l’absorption de la lumière pour mesurer la concentration des atomes en phase gazeuse. Nos échantillons étant 
des solides, les atomes ou les ions analysés sont vaporisés dans une flamme ou dans un four équipé de 
résistances en graphite. Les atomes absorbent les rayonnements visibles ou ultraviolets et transitent vers des 
niveaux d’énergie électroniques plus élevés. L’incertitude relative des mesures en pourcentage massique est 
de 0,1%. 
 
Mesure des surfaces spécifiques 
La mesure de la surface spécifique est basée sur la détermination du volume gazeux nécessaire pour 
former, à 77 K, une monocouche de gaz adsorbé à la surface de la poudre, selon la théorie de Brunauer, 
Emmett et Teller (méthode BET). La surface spécifique des poudres a été mesurée sur un appareil 
Micromeritics Flow Sorb II 2300. Cet appareil permet d’obtenir une valeur de surface spécifique à partir 
d’une mesure à une seule pression relative d’équilibre, mais nécessite des étalonnages fréquents. Les 
échantillons ne contenant pas de NTC ont subi un dégazage sous balayage d’azote à 250°C pendant 2 heures. 
Les autres ont été dégazés pendant 2 heures dans les mêmes conditions mais à une température de seulement 
120°C, afin d’éviter tout risque d’oxydation des NTC. L’incertitude relative sur les mesures de surface 








L’acquisition des spectres Raman a été réalisée au service commun de spectroscopie de l’Université 
Paul Sabatier avec un spectromètre LabRAM HR 800 (Jobin et Yvon). La longueur d’onde du laser utilisé est 
632,82 nm (laser rouge).  
Pour la caractérisation des NTC, deux intervalles de nombres d’ondes sont particulièrement 
intéressants : 
- entre 100 et 250 cm-1 : les modes de respiration radiale RBM (« Radial Breathing Modes ») pour 
lesquels la position des pics permet de remonter au diamètre des NTC. Le calcul des diamètres 
est réalisé à partir des formules empiriques [1] suivantes : 
 dans le cas des NTC isolés d = 248/?̅?  
 dans le cas des NTC en faisceaux d = 234/(?̅? - 10) avec d = diamètre du NTC en nm  
et ?̅?  = nombre d’onde en cm-1. 
- entre 1250 et 1700 cm-1 : deux bandes principales sont généralement observées. L’une vers  
1320 cm-1 correspondant à la bande D et qui est due aux phonons induits par le désordre 
cristallin. Elle traduit la présence de carbone sp3. L’autre vers 1580 cm–1 correspondant à la 
bande G, liée aux carbones en conformation sp2. Le rapport des intensités des deux bandes D et G 
noté ID/IG permet d’apporter une information supplémentaire sur la qualité structurale des NTC. Il 
est admis qu’une augmentation du rapport de l’intensité de la bande D sur celle de la bande G 
(ID/IG) équivaut à une proportion croissante en atomes de carbone sp3, lesquels sont couramment 
attribués aux défauts structuraux des NTC. Ainsi, la qualité des NTC diminue lorsque le rapport 
ID/IG augmente [1]. Il est également intéressant de prendre en compte la bande D’ qui se trouve 
vers 1620 cm-1. Le rapport d’intensité ID’/IG est de 0,3 à 0,4 pour les carbones très désordonnés et 
s’approche de 0 dans les matériaux très graphitisés. Si l'intensité de la bande D’ reste faible, la 
position de la bande G ne varie pas et se situe aux alentours de 1580 cm-1. Par contre, quand du 
carbone désordonné est présent en quantité importante dans un échantillon, la superposition de la 
bande D’ à la bande G conduit à un large pic avec un maximum d’intensité à environ 1600 cm-1. 
Pour chaque échantillon, trois spectres ont été acquis à des endroits différents, afin d’avoir des 
données représentatives de l’échantillon. Ils sont ensuite moyennés en un seul spectre à partir duquel les 
valeurs de ID/IG et des nombres d’ondes donnés au cours de ces travaux sont déterminées. Les résultats ont été 







Analyses thermogravimétriques (ATG) 
Les ATG ont été effectuées avec une thermobalance Setaram TAG 24 pour étudier l’oxydation sous 
air, en température, des NTC. La quantité de produit a toujours été de l’ordre de 10 mg. La thermobalance est 
équipée de deux fours symétriques, l’un contenant la référence (α-Al2O3) et l’autre l’échantillon. Les creusets 
utilisés lors des mesures sont en platine. Le cycle thermique généralement utilisé a été le suivant : montée sous 
air à 5°C.min-1 jusqu’à 900°C puis descente à 10°C.min-1 jusqu’à température ambiante. L’unité de gestion et 
le système informatique permettent d’obtenir directement la courbe thermogravimétrique, ainsi que sa dérivée. 
Le logiciel de traitement permet de déterminer les températures des phénomènes et les variations de masse 
associées avec une précision de l'ordre du microgramme. 
 
Analyse thermique différentielle (ATD) 
Cette technique a été utilisée pour déterminer les températures de transformation de -Al2O3 en  
-Al2O3. Les ATD ont été effectuées avec un équipement Du Pont SDT 2960. Celui-ci dispose de deux 
creusets distincts, l’un pour la référence (α-Al2O3) et l’autre pour l’échantillon. La quantité de produit analysé 
est de l’ordre de 10 mg. Les analyses ont été réalisées sous air et sous gaz inerte sur l’intervalle 25-1300°C 















La détection et l’identification des phases cristallisées sont réalisées à l’aide d’un diffractomètre 
Bruker D4 ENDEAVOR équipé d’un détecteur à scintillation ( - 2) et de fentes variables. La longueur 
d’onde utilisée est celle de la raie K du cuivre ( = 0,15418 nm). Le diffractomètre est commandé par le 
logiciel DIFFRACplus©. Les mesures ont été effectuées à température ambiante entre 20 et 80° (2) avec un 
pas de 0,02° et un temps d’acquisition de 0,2 s/pas. Le logiciel EVA permet d’identifier les phases et de 
calculer la position, l’aire, la hauteur et la largeur à mi-hauteur des pics de diffraction. Les fiches JCPDS 
utilisées pour l’identification des phases sont répertoriées dans le tableau A-1. 
Tableau A-1 : Composé chimique et numéro de fiche JCPDS associée 


























Les images de microscopie optique ont été réalisées à l’aide de différents appareils : 
- un microscope  optique NIKON EPIPHET doté d’objectifs : x 5, x 10, x 20, x 40 et x 100 couplé 
à une caméra de grandissement x 10 et permettant l’acquisition numérique des images, 
- un microscope optique numérique VHX-1000E KEYENCE doté d’une caméra et possédant deux 
objectifs : 
 VH-Z100X : objectif zoom à plage étendue de grandissement (de x 100 à x 1000) motorisé 
selon l’axe z, 
 VH-Z500W : objectif zoom haute résolution (de x 500 à x 5000), en mode manuel. 
Microscopie électronique à balayage (MEB)  
Les images de microscopie électronique à balayage ont été réalisées à l'aide d'un appareil à canon à 
émission de champ MEB-FEG JEOL JSM 6700 F, doté d'un détecteur d'électrons incorporé dans la lentille 
objectif. Ces travaux ont été réalisés au service commun de microscopie électronique (TEMSCAN) de la FSI 
(Université Paul Sabatier). Ce microscope permet d’atteindre une résolution de l’ordre de 1 nm pour une 
tension d'accélération de 10 kV, ou d'environ 2 nm pour une tension d'accélération de 1 kV. Les oxydes et les 
nanocomposites ont été métallisées au platine (épaisseur ne dépassant pas 1 nm) pour permettre l’écoulement 
des charges et augmenter l’émission électronique des NTC. Il faut noter que, pour les conditions adéquates de 
métallisation, c'est-à-dire permettant d'obtenir un écoulement satisfaisant des charges, le revêtement apparaît 
granuleux particulièrement sur les NTC sur les images de grandissement supérieur ou égal à 100 000, ce qui a 
été préjudiciable à la lecture des détails les plus fins. Les conditions d'observation courantes ont été : tension 
d'accélération de 5 kV et distance de travail de 6 mm, les images étant réalisées à partir des électrons collectés 
par le détecteur positionné dans la lentille objectif. L’ensemble des observations a été réalisé par Dr Alicia 
Weibel et Pr Alain Peigney. 
À partir des images des surfaces de rupture des matériaux massifs, les tailles moyennes de grains ont 
été déterminées par la méthode d’interception linéaire à l’aide du logiciel Image J.  
Microscopie électronique en transmission (MET)  
Les études de microscopie électronique en transmission ont été réalisées à l'aide d'un appareil à canon 
à émission de champ JEOL JEM 2100 F, à une tension d'accélération de 200 kV. L’utilisation d’une caméra à 
bas niveau de lumière permet l’acquisition des images en temps réel, ce qui permet le stockage direct sous 
forme numérisée. La rapidité d’acquisition est un paramètre important lors de l’observation des NTC car, 
généralement, leur sensibilité au faisceau électronique (détérioration et vibrations) ne permet pas de longs 
temps de pose. Les poudres ont été dispersées dans l’éthanol par un court traitement dans un bain à ultrasons. 
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Quelques gouttes de la suspension sont ensuite déposées sur une grille porte-échantillon comportant un film 
de carbone avec trous. Pour l'imagerie en haute résolution, les NTC sont observés au niveau des trous de 
manière à éviter toute interférence avec le film de carbone qui pénaliserait le contraste obtenu ainsi que la 
résolution. L’ensemble des observations a été réalisé par Lucien Datas et Laurent Weingarten. 
L’observation de NTC isolés en MET-HR permet de déterminer leur nombre de parois et de mesurer 
leur diamètre. L’analyse de nombreuses images peut conduire à une étude statistique et permettre de tracer des 
histogrammes de distribution en fréquence des NTC en fonction de leur nombre de parois ou de leurs 
diamètres (interne et externe). Les statistiques sont généralement réalisées sur des populations de plus de 80 






Techniques de frittage 
Frittage sous charge (HP) 
La tenue mécanique des poudres nanocomposites incluant des NTC est suffisante pour s’affranchir du 
liantage. Le risque de l’interaction entre les NTC et les produits de la décomposition du liant organique au 
cours de la montée en température pendant le frittage sous charge est ainsi évité. Les poudres sont compactées 
à froid à 200 MPa sous vide primaire au moyen d’une presse uniaxiale Specac. Les pastilles obtenues ont un 
diamètre de 6 ou de 20 mm. Les matériaux crus sont ensuite chargés dans la matrice de frittage en graphite. 
Les expériences de frittage sous charge ont été réalisées à l'aide d'une presse uniaxiale « ASTRO ». La 
charge est appliquée grâce à un système de vérins hydrauliques. Le réglage de la pression d’admission sur le 
vérin se fait grâce à un détendeur réglé manuellement. Le chauffage du four est réalisé par un résistor en 
graphite permettant d’atteindre une température de 2400°C. Les moules utilisés sont en graphite et une feuille 
de papyex est intercalée entre la matrice, les pistons et la poudre. Le vide primaire est obtenu à l’aide d’une 
pompe à palettes et le vide secondaire à l'aide d'une pompe turbomoléculaire. Les poudres ont été pressées à 
chaud sous vide secondaire. Au cours du cycle thermique, la température est mesurée au niveau de la face 
externe de la matrice de pressage par visée latérale avec un pyromètre à radiation infrarouge IRCON 22B30 
équipé de deux modules d’échelle MODLINE 29/16 et 15/60, couvrant l’intervalle 900-3000°C.  
Le cycle de frittage choisi est le suivant :  
- un chauffage à une vitesse de 30°C.min-1 entre la température ambiante et 900°C sous une 
pression de 4,3 MPa, 
- une rampe de température de 15°C.min-1 sous une charge 43 MPa jusqu’à la température de 
palier, 
- un palier de 15 minutes avec une pression appliquée de 43 MPa, 
- une rampe de refroidissement de 15°C.min-1 jusqu’à 900°C puis un refroidissement naturel sans 
application de charge. 
 
Frittage flash (SPS)  
Les frittages SPS (« Spark Plasma Sintering ») ont été réalisés à la Plateforme Nationale de Frittage-
Flash (PNF² [2]) du CNRS sur une machine Sumitomo Dr sinter 2080 implantée au Module de Haute 
Technologie de l’Université Paul Sabatier. Au cours des traitements de frittage réalisés sur cette machine, des 
outillages (Matrices-Pistons-Papyex) en graphite de différents diamètres internes (8 ou 20 mm) ont été 
utilisés. La technologie SPS a ceci de spécifique que le chauffage de l’outillage ne se fait pas par une source 
de chaleur externe mais par effet joule direct au moyen d’un courant électrique qui le traverse. Lors du cycle 
thermique, la température est mesurée au moyen d’un pyromètre optique focalisé sur un trou (3 mm de 
profondeur et 1,8 mm de diamètre) localisé sur la surface externe de la matrice. La régulation en température 
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s’effectue par l’intermédiaire de l’intensité du courant électrique injecté dans l’outillage. Ce courant pulsé  
(3,3 ms pour la durée d’un pulse) est  produit par un générateur de courant et est défini par des séquences (ou 
train de pulses) composés de X pulses de courant et de Y temps morts noté X-Y. Comme dans le cas du 
pressage à chaud, l’échantillon est mis sous pression au moyen d’une presse hydraulique. 
Les caractéristiques de la machine Sumitomo Dr Sinter 2080 sont les suivantes : 
- Température : jusqu'à 2000°C 
- Force modulée de 0,1 à 200 kN 
- Frittage sous vide poussé 5-10 Pa, argon ou azote 
- Nombre de pulses X de courant continu : 1 à 99 sur un cycle 
- Nombre Y de temps mort : 1 à 9 sur un cycle  
- Durée d’un pulse et d’un temps mort : 3,3 ms 
- Intensité pouvant être délivrée par le générateur de courant : 8000 A 
- Moules et pistons graphite de 8 à 50 mm de diamètre 
Dans un premier temps, la paroi interne de la matrice a été tapissée d’une feuille de graphite de 
manière à limiter ou à bloquer toute interaction chimique entre le moule et la poudre mais également à faciliter 
le démoulage de l’échantillon une fois densifié. Ce Papyex permet d’améliorer le contact électrique entre les 
pistons et la matrice lors du frittage SPS. Ensuite, la poudre sans adjuvant ou le matériau cru, précompacté au 
préalable dans une matrice en inox sous 200 MPa, est introduit dans la matrice. À l’aide d’une presse à main 
l’ensemble est compacté et positionné dans l’appareil. Les essais ont été réalisés sous vide poussé  
(≈ 5-10 Pa), avec une pression appliquée variable mais ne dépassant pas 150 MPa pour les moules en graphite 
(nuance 2333 Mersen) ou 1 GPa pour les matrices en cermet Co-WC. Pour des essais en dessous de 800°C, la 
température est mesurée avec un thermocouple et, pour les températures supérieures, un pyromètre optique est 
utilisé pour connaître la température en surface du moule. Tous les tests ont été réalisés avec des paramètres 
de pulses 12:2. L’ensemble des essais de frittage SPS a été réalisé avec l’aide de  






Préparation des matériaux massifs après frittage 
Les échantillons obtenus après frittage doivent être polis et découpés avant de réaliser les essais 
mécaniques et tribologiques ainsi que les mesures de conductivité électrique. 
 
Polissage 
Le polissage a été réalisé à l’aide d’une polisseuse STRUERS TégraPol-15. L’appareil est équipé d’un 
contrôleur de vitesse, de temps et de force automatique. Une lubrification à l’eau a été utilisée. Les disques, de 
la même marque et de 200 mm de diamètre, à base magnétique, sont placés sur la platine de la machine.  
La gamme suivante est effectuée du grade le plus faible au plus élevé : 
- Grade 220 : force de 20 N et vitesse de 150 tr.min-1 (1 min) 
- Grade 600 : force de 15 N et vitesse de 150 tr.min-1 (1 min) 
- Grade 1200 : force de 10 N et vitesse de 200 tr.min-1 (2 min) 
La finition polie miroir utilisée pour les essais mécaniques et tribologiques a été réalisée sur une 
polisseuse automatique Buehler Phoenix 4000. Des feutres perforés TEXMET ont été utilisés avec des 
solutions diamantées METADI SUPREME de différents grades. La gamme utilisée est la suivante : 
- Solution diamantée 9 µm et 3 µm : force de 25 pds et vitesse de 150 tr.min-1 (9 min) 
- Solution diamantée de 1 µm : force de 25 pds et vitesse de 150 tr.min-1 (6 min) 
 
Tronçonnage 
Les matériaux massifs obtenus ont été, après polissage, découpés à l’aide d’une tronçonneuse Buehler 
de type Isomet 4000 munie d’un disque diamanté de 0,3 mm d’épaisseur. La vitesse de rotation est de       
3000 tr.min-1 et la vitesse d’avance est de 1,2 mm.min-1. Un palmer micrométrique permet de mesurer 
précisément la taille des barreaux sciés. La largeur des barreaux a été fixée à 2 mm. Il a donc été possible de 






Masse volumique et densité relative des échantillons massifs 
Calcul de la masse volumique théorique et de la densité relative 
La masse volumique théorique est calculée à l'aide de la loi de mélange suivante :  








  (A1) 
avec  ρi et wi la masse volumique et la fraction massique du constituant i (i = NTC ou matrice). Les différentes 
masses volumiques utilisées dans ce mémoire sont résumées dans le Tableau A-2. 
Tableau A-2 : Masse volumique des NTC et des matrices. 
Élément 
Masse volumique  
(g.cm-3) 
NTC DNTC 1,80 
 8NTC 1,83 
 20NTC 2,07 
   
Matrice -Al2O3 3,98 
 Z3Y 6,05 
 
La densité relative est le rapport de la masse volumique déterminée expérimentalement sur la masse 
volumique théorique. Sauf mention contraire, les phases contenant les éléments métalliques sont considérées 
comme négligeables et ne sont donc pas prises en compte dans les calculs. En toute rigueur, si elles étaient 
prises sous la forme de cémentite, carbure de molybdène et cobalt pour les éléments Fe, Mo, et Co, cela 
conduirait à une légère augmentation des masses volumiques théoriques et donc à une légère diminution des 
densité relative. Par exemple, dans le cas d’un nanocomposite massif densifié à partir d’une poudre 1Fe-AM 
fritté par SPS avec le cycle standard (cf. I.3), si les éléments fer et molybdène sont considérés sous la forme 
de, respectivement, Fe3C et Mo2C, la densité relative est de 97% au lieu de 98%.  
 
Densité relative par la méthode géométrique 
La masse volumique géométrique d’un échantillon est évaluée par mesure des dimensions de la 
pastille et de sa masse. On considère qu’un échantillon comporte de la porosité ouverte lorsque la densité 
relative est inférieure à 92% et, dans ce cas, l’autre méthode de mesure (balance hydrostatique) ne peut pas 
être utilisée. 
 
Densité relative par l’utilisation d’une balance hydrostatique 
Au delà de 92% de densité relative obtenue par mesures géométriques, la mesure a été réalisée à 
nouveau mais, cette fois-ci, par la poussée d'Archimède exercée sur le volume d'échantillon immergé dans de 
l'eau distillée de température connue. Les mesures sont réalisées à l'aide d'une balance KERN ARJ 220-4m, 
d’incertitude absolue 0,1 mg. 
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Si m1 est la masse de l'objet dans l'air et m2 sa masse une fois complètement immergé dans de l'eau 
distillée, on définit m = m1 - m2. La connaissance de la masse volumique de l'eau à la température de travail 
𝜌𝑒𝑎𝑢
𝑇  permet de calculer la masse volumique de l'objet  avec les équations A2-a et A2-b : 
V =  
∆m
ρeau











Préparation des échantillons 
Les mesures de conductivité électrique ont été réalisées, pour tous les composites, soit sur des pastilles 
de diamètre 8 mm et d'épaisseur L, soit sur des éprouvettes parallélépipédiques de section S et de longueur L. 
Une laque d’argent conductrice (PROVAC AG) est déposée sur les deux faces de l’échantillon à l’aide d’un 
pinceau. Le séchage est effectué à l'étuve à 80°C pendant 15 minutes environ. 
 
Mesure de la conductivité électrique 
L’échantillon se voit imposer une rampe de potentiel entre 0,10 V et 0,28 V (unité de mesure et 
génératrice Keithley, modèle 2420) et la pente de la caractéristique courant-tension (toujours linéaire) donne 
accès à la résistance de l’échantillon. Il est ensuite possible de calculer la conductivité à l’aide de l’équation 
A3 :   
σe =  
L
R S
          (A3) 
avec σe la conductivité électrique (S.cm-1), S la section (cm²), L la longueur de l'échantillon (cm) et R la 







Contrainte à la rupture en flexion 
Les mesures de contrainte à la rupture sont effectuées par la méthode de flexion 3 points sur un 
appareil MTS 1/M (Figure A-2). Les points d'appuis inférieurs sont des rouleaux d'aciers distants de 13 mm. 
Les dimensions des éprouvettes (environ 1,8 mm x 1,8 mm x 16 mm) sont mesurées à l’aide d’un palmer. 
Afin de limiter les concentrations de contraintes dues aux angles vifs issus de la découpe, des chanfreins à 45° 
ont été réalisés sur les arêtes avec du papier abrasif au carbure de silicium de grade 600. 
 
Figure A-2 : Essai de flexion 3 points. 
 
La vitesse de descente, lors de la mise en charge, a été fixée à 0,1 mm.min-1. La résistance à la rupture 
σ
f 




            (A4) 
avec σf la contrainte à la rupture (MPa), P la charge à la rupture (N), l la distance entre les points d'appuis  
(13 mm), b la largeur de l'éprouvette (mm)  et w l'épaisseur de l'éprouvette (mm). 
 
Ténacité 
La méthode SENB (Single Edge Notched Beam) a été utilisée pour déterminer la ténacité. Le facteur 
d’intensité critique de contrainte en mode I (tension sur les bords de fissures tendant à ouvrir celle-ci) ou 
ténacité KIc a été évalué par la mesure de la charge à la rupture en flexion trois-points d’éprouvettes présentant 
une entaille de dimensions supérieures aux défauts existant dans le matériau. La contrainte nécessaire pour 
propager cette "fissure" de dimensions connues permet de calculer la ténacité. 
Les éprouvettes ont été entaillées en leur milieu (Figure A-3) au moyen d’une scie à fil de diamètre 
0,17 mm. La profondeur de l’entaille (a) est telle que le rapport a/w soit proche de 0,4 et le rayon du fond de 








Figure A-3 : Eprouvette d’essai de ténacité en flexion trois points. 
 
Le calcul de KIc nécessite la connaissance précise de la contrainte appliquée au moment de la rupture 
σr (qui correspond à la contrainte critique permettant la propagation d’une fissure de longueur a) : 
KIc =  σrY√a           (A5) 
Dans le cas des éprouvettes utilisées dans l’essai SENB, l’équation A4 devient : 
KIc =  
3Pl
2bw²
Y√a          (A6) 
avec KIc la ténacité (MPa.m1/2), P la charge à la rupture (N), l la distance entre les points d’appui (mm), b la 
largeur de l’éprouvette (mm), w l’épaisseur de l’éprouvette (mm), Y le facteur de forme, et a la profondeur de 
l’entaille (mm). Le calcul du facteur de forme proposé par  Brown et Strawley  [3] pour une éprouvette de 
flexion trois-points a été utilisé : 
Y = 1,96 − 2,77
a
w















          (A7)             
 
Microdureté Vickers 
Les mesures de microdureté Vickers ont été effectuées sur des échantillons massifs par indentation à 
l'aide d'un microduromètre Shimadzu HMV 2000, pourvu du système CAMS, permettant une mesure 
automatique de la taille de l'empreinte. Le poinçon Vickers est constitué d'un diamant ayant la forme d'une 
pyramide à base carrée dont l'angle entre les faces opposées au sommet est de 136°. La microdureté Vickers 
est calculée à partir de la charge appliquée et de la longueur de la diagonale de l'empreinte résultante, selon 
l'équation : 
HV = 1,854 
F
D²
           (A8) 
avec HV la dureté Vickers (GPa), F le poids appliqué (N) et D la moyenne des longueurs des deux diagonales 











Essais de tribologie 
La tribologie est une science qui étudie les phénomènes susceptibles de se produire entre deux 
systèmes matériels en contact, immobiles ou animés de mouvements relatifs. Elle recouvre, entre autres, tous 
les domaines du frottement, de l’usure et de la lubrification. 
Lors de cette étude nous avons utilisé un tribomètre de type pion-disque de marque CSM (tribometer 
17-233) avec le logiciel de traitement de données instrumX. Le tribomètre peut être utilisé en mode rotation 
ou en mode linéaire. L’essai de tribologie permet de caractériser et de comparer entre eux le comportement en 
frottement de couple de matériaux. Le principe est de mettre en contact deux matériaux, d’imposer un 
déplacement et une charge au contact testé et de caractériser la réponse du système à cette sollicitation 
mécanique. Cette caractérisation se fait par le coefficient de frottement (c'est-à-dire la difficulté à déplacer le 
contact) des couples testés ainsi que par l’usure de l’échantillon et de la bille antagoniste générée par le 
frottement. Afin de permettre les comparaisons entre les résultats, les essais de tribologie doivent être 
effectués dans des conditions d’essais strictement identiques (température, humidité, distance, charge 
appliquée).  
Le coefficient de frottement est fonction de la force de frottement (Ft) et de la charge normale 
appliquée (F): 
μ =   
Ft
F
          (A9) 
Lors des essais le tribomètre (CSEM) (Figure A-4) a été utilisé en mode linéaire et un mouvement 
alternatif a été imposé de manière à solliciter le contact dans les deux sens. Cette configuration permet un 
essai plus agressif que lors d’essais en mode rotatif. La vitesse de déplacement a été fixée à 5 cm.s-1 pour tous 
les essais. La demi-amplitude a été fixée à 5 mm. Tous les essais ont été réalisés à température et humidité 
ambiante sans aucune lubrification extérieure. Les charges appliquées ont été de 1, 5 ou 10 N. 
 












La charge normale (F) est appliquée sur le bras de support du pion antagoniste. Le mouvement 
alternatif de l’échantillon testé est assuré par un moteur électrique et un système bielle-manivelle qui 
transforme le mouvement rotatif en linéaire. Un capteur monté sur le bras support mesure l’effort tangentiel 
(FT) résistant et le transmet à l’interface PC. L’effort tangentiel est déterminé grâce à l’élasticité du bras 
support et à sa rigidité connue. L’évolution du coefficient de frottement est tracée à partir de l’équation (A9) 
en fonction de la distance parcourue. Un traitement informatique a permis l’exploitation des courbes. 
Une procédure de préparation des échantillons et des billes avant essai a été mise en place de manière 
à ne tester que des surfaces propres et dégraissées pour garantir la reproductibilité des essais : 
- dégraissage à l’acétone : 5 minutes, 
- séchage à l’air comprimé, 
- dégraissage à l’alcool dans un bac à ultrasons : 5 minutes, 







L’analyse de surface par interférométrie en lumière blanche se fait à l’aide d’un interféromètre 
NewView 100 System. Elle permet de déterminer la rugosité d’un échantillon et d’observer les profils d’usure 
après un essai de frottement. Ce système utilise le balayage interférométrie en lumière blanche sur les 
surfaces, ce qui fournit  une analyse de structure de la surface sans contact avec celle-ci. La lumière du 
microscope se divise : une partie est réfléchie par la surface et une autre partie est réfléchie par une surface 
interne de référence. Une image avec des bandes sombres et des bandes claires appelées franges est obtenue 
grâce aux interférences entre ces deux lumières. L’analyse des franges est faite en mode balayage vertical. En 
mesurant le signal interférentiel en chaque point du champ pour quatre positions (parfois huit ou seize) des 
lames offrant un angle de phase en progression arithmétique, on peut, par des algorithmes appropriés, extraire 
les variations de phase entre les différents points du champ et reconstruire ainsi la surface étudiée relativement 
à la surface de référence : 
- si la surface étudiée est un plan (dans notre cas), la surface de référence est un plan qui sera 
supposé parfait ; 
- si la surface étudiée est une sphère ou proche d’une sphère, les interférences sont observées à 
travers un objectif supposé parfait au foyer duquel est centrée la sphère testée. 
Le traitement des données permet, grâce à des algorithmes de calcul, aux calculateurs numériques de 
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Nanocomposites nanotubes de carbone – céramique à microstructure contrôlée : 
préparation et propriétés 
L’incorporation de nanotubes de carbone (NTC) dans une céramique est une voie prometteuse pour obtenir des 
nanocomposites conducteurs électriques, renforcés mécaniquement et présentant des propriétés tribologiques 
intéressantes.  
Nous avons cherché à élaborer des nanocomposites NTC-alumine, avec des NTC à 1, 2, 8 ou 20 parois (notés xNTC, 
x = 1, 2, 8, 20), à microstructure submicronique homogène. Les poudres NTC-Al2O3 ont été préparées selon deux 
voies (synthèse in situ et mélange) et ont été densifiées par frittage sous charge (HP) ou par frittage flash (SPS). Les 
conductivités électriques ont été reliées au degré de dispersion des NTC. Les propriétés mécaniques ont été corrélées 
aux caractéristiques des NTC et aux techniques d’élaboration. La longueur des NTC détermine leur ancrage 
mécanique au sein de la matrice et la fonctionnalisation non covalente (gomme arabique) permet, contrairement à 
une fonctionnalisation covalente, de préserver l’intégrité des NTC conduisant à d’importants pontages de fissures 
dans les matériaux. 
Les techniques d’élaboration permettant les meilleures dispersions de NTC au sein de l’alumine ont été transposées 
à une matrice zircone yttriée à 3% mol. pour élaborer des nanocomposites à différentes teneurs en carbone, avec des 
2NTC ou 8NTC. Le coefficient de frottement des couples acier/2NTC-zircone a été diminué jusqu’à 2,5 fois grâce 
à une lubrification par déformation des 2NTC, et celui des couples alumine/8NTC-zircone jusqu’à 3,5 fois grâce à 
la formation d’un film lubrifiant dû à l’exfoliation des 8NTC.  
Mots-clés : nanotubes de carbone, céramiques, alumine, zircone, nanocomposites, conductivité électrique, 
propriétés mécaniques, propriétés tribologiques. 
 
Carbon nanotube – ceramic nanocomposites with controlled microstructure: 
preparation and properties 
The incorporation of carbon nanotubes (CNT) in a brittle and insulator ceramic matrix is expected to enhance fracture 
toughness and fracture strength, to improve tribological properties and also gives rise to an electrical conducting 
material.  
We aimed to produce CNT-alumina nanocomposites with homogeneous submicronic microstructure and CNT with 
1, 2, 8 or 20 walls (named xCNT, x = 1, 2, 8 or 20). CNT-Al2O3 powders were prepared by two routes (in-situ 
synthesis and mixing) and densified by hot-pressing (HP) or spark plasma sintering (SPS). The electrical 
conductivities were linked to the degree of CNT dispersion. The mechanical properties were correlated to preparation 
routes and CNT characteristics. The CNT length determine their mechanical locking inside the matrix and the non-
covalent functionalization (gum arabic), contrary to the covalent functionalization, preserves the CNT integrity 
which leads to large scale crack-bridging in the materials. 
Preparation techniques which led to the best dispersions of CNT in alumina were transposed to zirconia with 3% 
mol. yttria to prepare nanocomposites with different carbon contents of 2CNT or 8CNT. The friction coefficient of 
steel/2NTC-zirconia couples was decreased up to 2.5 times thanks to a lubrication by deformation of the 2CNT, and 
the one of alumina/8CNT-zirconia couples up to 3.5 times through the formation of a lubricant film due to 8NTC 
exfoliation. 
Keywords: carbon nanotubes, ceramics, alumina, zirconia, nanocomposites, electrical conductivity, 
mechanical properties, tribological properties. 
 
